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A la fecha de impresión de esta tesis de maestría, el trabajo que permitió la 
redacción de este texto titulado “MEJORAMIENTO DE LA VIDA ÚTIL DE 
MOLDES PARA LA PRODUCCIÓN DE RINES UTILIZADOS POR LA EMPRESA 
MADEAL S.A. MEDIANTE EL RECUBRIMIENTO CON PELÍCULAS DELGADAS 
PRODUCIDAS POR LA TÉCNICA DE PVD” y que recopila los resultados mas 
relevantes de la fase de investigación de dicho proyecto, ha sido expuesto en 
múltiples eventos de primer nivel en el área de la física de materiales, 
recubrimientos duros y procesamiento de materiales por plasma no solo a nivel 
nacional si no internacional tales como el XI Latin American Workshop On Plasma 
PhysicsRealizado en México DF  Diciembre de 2005, International Workshop on 
Frontiers of Plasma Sience, Trieste Italia. 21 Agosto a 1 de Septiembre de 2006, 
así como en el congreso nacional de física realizado en Barranquilla en Noviembre 
de 2005. 
Igualmente se han realizado publicaciones de este trabajo entre las que se 
destacan “Characterization and Surface Treatment of Materials Used in MADEAL 
S.A. Industry Productive Process of Rims by Plasma Assisted Repetitive Pulsed 
Arcs Technique“ publicado en la revista Plasma and Fusion Science así como el 
articulo “Thermal Protection of H13 Steel by Growth of (TiAl)N Films by PAPVD 




















En este trabajo se presenta la fase investigativa a nivel de estudios y pruebas de 
laboratorio y caracterización de materiales del proyecto que titula este trabajo. En 
esta fase se estudia el comportamiento de los aceros H13 y FPN a cambios de 
temperatura lineales y cambios térmicos variables que simulan el ciclo de 
inyección de rines de la empresa MADEAL S.A. antes y después de ser 
recubiertos con películas delgadas de (TiAl)N crecidas por la técnica de PAPVD 
 
Los cambios térmicos se realizaron utilizando la cámara de temperatura del 
difractometro de rayos X. La caracterización cristalográfica de los de los aceros 
antes y después de ser recubiertos se realiza utilizando la técnica de XRD. Las 
técnicas de SPM y SEM-EDS permitieron analizar química y morfológicamente los 
cambios de los aceros y los recubrimientos debidos a las variaciones de 
temperatura. 
 
Se determino que los aceros presentan una baja temperatura de oxidación que 
estuvo del orden de los 500 °C. Las variaciones térmicas variables afectaron 
cristalograficamnete en mayor medida al acero H13 pero este presento una mayor 
temperatura de oxidación en comparación con el acero FPN. 
 
Los recubrimientos de (TiAl)N no presentaron variaciones significativas de sus 
parámetros cristalográficos para los cambios de temperatura variables. Con los 
incrementos lineales de temperatura se estimo que el punto de oxidación del 
(TiAl)N estuvo por encima de los 900 °C. La única oxidación evidente de los 
recubrimientos se presentaron para los cambios lineales de temperatura del 







In this work the behavior of H13 and FPN steels is studied for linear and variables 
thermal changes before an later being recovered with thin films of (TiAl)N grown by 
PAPVD technique. 
 
Thermal changes were carried out using the temperature chamber of the X rays 
diffractometer. The crystallographic characterization of these steels before and 
after being recovered is carried out using the technique of XRD. The SPM and 
SEM-EDS techniques allowed to analyze the chemical and morphologically 
changes in the steels and the thin films due to the temperature variations. 
 
A low temperature of oxidation that was of the order of the 500 °C was determined 
for the steels. The variables thermal variations affected in more measure to H13 
steel but this present a bigger temperature of oxidation in comparison with the steel 
FPN. 
 
The (TiAl)N thin films didn't present significant variations of crystallographic 
parameters for the variable changes of temperature. With the lineal increments of 
temperature we estimates that the point of oxidation of (TiAl)N was above the 900 
°C. The only evident oxidation of the thin films was presented for the linear thermal 
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El creciente desarrollo industrial de la industrial regional y nacional ha generado 
una demanda cada vez más creciente de soluciones a problemas surgidos en los 
procesos productivos de las empresas principalmente del área metalmecánica. 
Los nacientes retos que enfrenta la industria nacional abocada a competir en el 
mercado internacional hacen que sea prioritario el empleo de tecnología de punta 
para mejorar el desempeño de todas las maquinas y herramientas que intervienen 
en un proceso productivo para poder obtener productos competitivos en calidad y 
precios en el ámbito nacional e internacional. 
 
En el área de los recubrimientos duros utilizados para mejorar la vida útil, 
desempeño y calidad del trabajo en distintos tipos de herramientas se ha trabajado 
intensamente durante las últimas décadas. Entidades como el SENA y varias 
universidades han abanderado la investigación y aplicación de este tipo de 
técnicas en la industria nacional, estudios que han alcanzado ya reconocimiento 
de la comunidad científica internacional. Sin embargo la aplicación de 
recubrimientos duros para la protección de piezas y herramientas de uso industrial 
aun es un área poco trabajada a nivel nacional, los reportes solo cubren 
recubrimientos de piezas para maquinado como brocas y sierras. En el campo de 
la protección de moldes para inyección los reportes incluyen trabajos y proyectos 
de investigación enfocados en la protección de moldes de inyección de distintos 
tipos de polímeros. En la protección de piezas que mantengan contacto directo 
con aluminio se registran principalmente investigaciones enfocadas en la 
protección de rodillos de acero utilizados en la formación de laminas o barras de 
aluminio [1,18]. 
 
Materiales como el TiN, ZrN, WC, DLC, ZnO entre otros, han sido crecidos, 
caracterizados y estudiados a profundidad por diversos grupos de investigación a 
nivel mundial, en el laboratorio de física del plasma de la Universidad Nacional de 
Colombia sede Manizales este ha sido el tema de estudio en diversos trabajos de 
grado, proyectos de investigación apoyados por COLCIENCIAS y proyectos 
desarrollados a la par con la industria regional y nacional [1,2,3,4,5,6].  
 
Las propiedades físicas y químicas de estos materiales como la dureza, 
estabilidad química, propiedades ópticas, bajo coeficiente de fricción, resistencia a 
la corrosión se ven como solución a múltiples problemas de la industria local y 
nacional. La capacidad del laboratorio de crecer y caracterizar películas delgadas 
por varias técnicas de deposición tanto PVD como CVD ha permitido la interacción 
de la industria y la universidad  con el fin de llevar al campo de trabajo las 
tecnologías desarrolladas a nivel investigativo [7,8,9,10,11].. 
 
La empresa MADEAL S.A. se dedicada a la producción de rines de aluminio para 
una amplia gama de automóviles, es una de las principales empresas de la región 
con capacidad de exportación a mercados como el venezolano y norteamericano. 
Sin embargo los altos costos de mantenimiento de los equipos utilizados para la 
fabricación de rines, principalmente moldes y equipos de inyección, genera un alto 
costo agregado al producto de dicha empresa lo que ha despertado el interés en el 
empleo recubrimientos duros para la protección de estos elementos así como para 
mejorar el desempeño de los mismos. El desgaste de los moldes y equipos de 
inyección se debe principalmente a las altas temperaturas de trabajo así como de 
la abrasividad propia del aluminio lo que representa el principal problema del 
proceso productivo desarrollado por MADEAL. 
 
Los recubrimientos duros de (TiAl)N han sido ampliamente estudiados en las 
ultimas décadas principalmente por su resistencia a la oxidación, desgaste y 
estabilidad química en ambientes corrosivos. Este material ha sido crecido por 
múltiples técnicas principalmente de PVD. En el laboratorio de física del plasma 
este material fue ampliamente estudiado como trabajo de pregrado de la Ingeniera 
Física Luz Adriana Sánchez y que permitió elegir el (TiAl)N como el material más 
adecuado para tratar el problema de corrosión [12,13,14,15]. 
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El trabajo desarrollado en esta tesis consiste principalmente en la parte 
investigativa en lo referente a la caracterización del  acero AISI H13 y la Fundición 
Perlitica Nodular (FPN), con los cuales se construyen los moldes para la inyección 
de rines, antes y después de ser recubiertos con (TiAl)N. Los materiales son 
sometidos a cambios lineales de temperatura en intervalos de 100°C  desde la 
temperatura ambiente 27°C hasta su temperatura de oxidaciónla cual es del orden 
de los 900°C, y a cambios variables que simulan el proceso de inyección de rines 
de la empresa MADEAL, estos cambios variables son posibles de realizar 
utilizando la cámara de temperatura que posee el difractometro de rayos X. En 
estos dos estudios térmicos se analiza el comportamiento del material empleando 
las técnicas de caracterización de XRD, SPM y EDS. Posteriormente se crecen 
películas delgadas de (TiAl)N sobre probetas de acero H13 y FPN de 15,88 mm 
de diámetro y 1, 55 mm de espesor, se realizan nuevamente los estudios térmicos 
a los que se sometieron los materiales sin recubrir con el objetivo de comparar el 
desempeño de los materiales antes y después de ser recubiertos y analizar el 
comportamiento de los recubrimientos duros con los cambios térmicos propios del 
ciclo de inyección. 
 
La técnica de XRD  permitió conocer la variación del parámetro de red, tamaño de 
cristalito, estrés residual y fases presentes de los aceros y recubrimientos a cada 
cambio de temperatura. Por medio de SPM se estudio la morfología y los cambios 
superficiales de las muestras y los recubrimientos producto de la variación térmica. 
Utilizando EDS se obtuvo información química superficial de los recubrimientos e 
imágenes detalladas de los mismos después de los cambios térmicos usando 
SEM. Por lo amplio del trabajo y la no conclusión a la fecha de un sistema 
industrial de producción de recubrimientos duros por la técnica de arco pulsado 
repetitivo no se realizaron pruebas de campo en piezas de aplicación directa en el 
proceso de inyección de rines.  
 
El contenido de esta tesis en orden secuencial es:  
 
En el capítulo 1 se realiza esta breve Introducción al problema en términos 
generales. En el capítulo 2 se expone la teoría elemental en general a cerca del 
estado plasma, los arcos en vacío y las técnicas de crecimiento de películas 
delgadas PVD. También se exponen las distintas técnicas de caracterización 
utilizadas en el desarrollo de este trabajo, así como las características y bondades 
del (TiAl)N como recubrimiento. Finalmente se realiza una exposición del 
problema planteado por la empresa MADEAL S.A. así como del proceso de 
inyección de rines.  
 
El capitulo 3 presenta los resultados más relevantes obtenidos de los aceros y los 
recubrimientos al ser sometidos a los cambios térmicos lineales y variables que 
simulan el ciclo de inyección y por ultimo en el capítulo 4 se exponen las 
conclusiones del trabajo y las perspectivas para la aplicación en pruebas de 
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2. FUNDAMENTOS TEÓRICOS Y EXPERIMENTALES 
 
 
2.1 EL ESTADO PLASMA 
 
El plasma se define como un gas ionizado en un estado  de cuasineutralidad 
eléctrica que exhibe unas muy interesantes propiedades físicas que permiten 
muchas de las aplicaciones tecnológicas y de ingeniería [1]. Un plasma puede ser 
homogéneo o más a menudo inhomogéneo [1,2], caso en el cual las propiedades 
físicas son función de las coordenadas espaciales, es a menudo anisotropico lo 
cual significa que sus propiedades dependen de la dirección espacial, también es 
dispersivo y disipativo, que indica, respectivamente, que cada componente tiene 
una velocidad próxima pero diferente, por lo tanto la velocidad del pulso (velocidad 
de grupo) es distinta de las velocidades de cada una de las componentes del 
plasma [3,4] y que la energía mecánica o electromagnética puede ser transformada 
en calor [5]. Un plasma es conductor eléctrico y térmico, y químicamente reactivo, 
entre otras propiedades [6,7].  
 
En el estudio de la física del plasma generalmente no se habla de un estado de 
equilibrio constante ya que es más preciso el término “estado casi constante” o 
cuasi constante de equilibrio termodinámico, en este tipo de estados las partículas 
que componen el plasma están en una constante interacción unas con otras 
manteniendo  
 
Un estado energético medio para las mismas, sin embargo especies como 
electrones mucho más livianas en general que las demás componentes del 
plasma mantienen una energía media mayor que la del promedio del sistema. En 
los estudios de laboratorio se encuentran que las plasmas presentan pequeñas 
perturbaciones propias de las condiciones en las cuales es generado el plasma y 
de las dimensiones del mismo lo que genera un estado denominado estado de 
metaequilibrio termodinámico [6,7, 8]. 
En muchos estudios de plasmas se utiliza el concepto de equilibrio termodinámico 
local (LTE), que aunque casi nunca se da, facilita enormemente el estudio de la 
física del plasma. En este estado todas las variables macroscópicas que lo 
caracterizan permanecen constantes en el tiempo, por ejemplo, los iones y los 
electrones son descritos por una distribución Maxwelliana caracterizada 
únicamente por la coordenada de temperatura. En esta situación, la cantidad de 
energía absorbida es igual a la radiada en los alrededores del sistema ión-electrón 
y se presenta el espectro de radiación emitida de un cuerpo negro. Teniendo en 
cuenta el criterio de equilibrio termodinámico local el proceso de colisiones es más 
importante que el radiativo, así que las fluctuaciones de energía por radiación 
carecen de verdadera importancia ya que en un proceso real hay más probabilidad 
de excitación por colisión que por radiación espontánea, siendo necesaria una alta 
densidad electrónica para que esto sea posible [5, 7, 8,9]. 
 
En general, es necesario considerar el equilibrio termodinámico local para utilizar 
la relación de Boltzman, que describe la distribución de energía de excitación [1,6]. 
Las ecuaciones de Planck, Maxwell y Saha describen respectivamente las 
distribuciones de energía radiativa, cinética y de ionización, cada una de las 
anteriores representa alguna temperatura dentro del plasma [6,7]. Cada proceso de 
intercambio de energía dentro del plasma debe estar balanceado por un proceso 
inverso y exacto, es así como para un fotón emitido debe existir uno absorbido de 
la misma frecuencia, o para un proceso de excitación por colisión de un electrón 
debe existir una desexcitación entre los mismos dos niveles de energía [1,8,9]. 
 
No es posible hablar de una temperatura única de un plasma, más aun, se podría 
decir que hay tantas temperaturas dentro de un plasma como especies lo 
compongan [1, 9,10]. Esta variabilidad de temperaturas radica en que en un plasma 
la energía de las partículas generalmente no es igual, así, los electrones por sus 
características físicas presentan una mayor energía cinética que los iones, por 
ello, la temperatura de estas dos especies no puede ser la misma. La teoría 
cinética de los gases establece una relación entre la energía media traslacional de 
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las partículas de un gas y su temperatura, esta relación es la que hace posible que 
en muchos casos la temperatura de una especie determinada, en un plasma, sea 
medida en unidades de electrón voltios (eV) cuyo equivalente es 11606 K, en la 
escala absoluta [9,10]. 
 
Son muchos los procesos que causan fenómenos de emisión o absorción de 
radiación en un plasma. Estos proceso sin embargo se resumen en dos ramas, la 
primera es la radiación por emisión atómica y la radiación por cargas aceleradas. 
Cabe destacar que cada proceso de emisión de energía debe ir acompañado por 
un proceso de absorción de la misma cantidad de energía emitida [1, 8,10]. 
 
La forma más común de clasificar los plasmas se da utilizando la presión y la 
energía de los mismos, así por ejemplo, el plasma existente en la ionosfera es un 
plasma  cuya densidad varía entre 1010 a 1014 partículas/m3 y con una energía que 
está entre 10-2 a 100 eV, los plasmas producidos en una descarga glow así como 
en las lámparas fluorescentes varían su densidad entre 1016 a 1020 partículas/m3 y 
con energías entre 100 a 102 eV, los llamado plasma de fusión también varían su 
densidad entre 1016 a 1020 partículas/m3 pero su energía es mucho mayor, con 
una variación entre 103 a 107 eV energía en la cual también se ubican los plasmas 
de fusión termonuclear controlada pero la densidad de esta última clase de plasma 
está entre 1022 a 1026 partículas/m3  [9,12]. 
 
Utilizando un enfoque termodinámico encontramos otra común clasificación de los 
plasmas teniendo en cuenta la existencia de plasmas en equilibrio termodinámico 
global (CTE- Complete Thermodynamic Equilibrium-Plasmas) y Plasmas en 
equilibrio termodinámico local (LTE-Local Thermodynamic Equilibrium-Plasmas) 
[8,10,11], en el primer caso las distintas temperaturas que se mencionaron son 
idénticas, como ya se menciono, esto rara vez ocurre, en estrellas, y solo por 
brevísimos intervalos de tiempo y en explosiones muy violentas. En el segundo 
caso las temperaturas coinciden a excepción de la temperatura de radiación, estos 
plasmas son más conocidos como plasmas térmicos o “calientes”, estos plasmas 
se producen en los sistemas de recubrimientos y fusión (antorcha o soplete de 
plasma), son también llamados plasmas termonucleares, básicamente se 
producen de dos formas, en estructuras toroidales que utilizan confinación por 
campos magnéticos y eléctricos (tokamaks) [1,2,3] y por confinamiento inercial en el 
que se enfocan sobre microesferas de tritio haces de láser de potencia 
elevadísima [8,14]. En la figura 2.1 podemos observar la clasificación de algunos 
plasmas teniendo en cuenta la temperatura iónica y la densidad de los mismos. 
 
En las descargas de arco la temperatura que alcanza el cátodo es muy alta, por 
ello se produce la emisión de electrones térmicos, si se estudia la luz producida 
por un plasma de descarga de arco se encontraran líneas espectrales originadas 




Figura 2.1 Clasificación de los plasmas de acuerdo con la temperatura y densidad. 
 
La distribución energética de los electrones, en una descarga de arco, tiende a ser 
la misma que la del gas de trabajo, debido a que la frecuencia de las colisiones 
entre los electrones y las moléculas del gas de trabajo es muy alta, por ello se 
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puede decir que el plasma esta en equilibrio termodinámico. Aquellos plasmas 
donde no existe el equilibrio local son llamados plasmas “fríos”, estos se producen 
en laboratorios en descargas de gases a baja presión, como las descargas glow 
de corriente directa, estas descargas también pueden ser una excitación de 
voltajes de corriente alterna de radiofrecuencia RF o bien por microondas [15]. 
 
El grado de ionización que se alcanza en estas descargas es de aproximadamente 
10-4, así, las partículas del gas de trabajo se encuentran en un estado neutro pero 
no excitado. Estos plasmas, que se encuentran en el espacio interestelar y la 
ionosfera terrestre, tienen la característica de no presentar un estado de equilibrio 
termodinámico, ya que la temperatura electrónica es entre 10 y 100 veces la 
temperatura del gas y las densidades varían entre 109 y 1012 cm-3 [3,8,11]. 
 
 
2.2 DESCARGAS POR ARCO  
 
Un arco pude definirse como una descarga auto-sostenida con una baja caída de 
potencial en la región catódica, esto debido a los eficientes mecanismos de 
emisión electrónica como la emisión termiónica. Los arcos se caracterizan por 
necesitar corrientes altas, del orden de entre 1 a 105 A, con altas densidades de 
corriente catódica que oscilan entre 102 – 108 A/cm2. Por otra parte, la caída de 
voltaje en una descarga de arco es baja (~ 20 – 30 V).  
 
El alto flujo de energía que soporta el cátodo provoca que éste alcance 
elevadísimas temperaturas localizadas en áreas micrométricas y por cortos 
intervalos de tiempo, este fenómeno provoca que el cátodo sufra erosión de su 
superficie y vaporización de la misma. En este tipo de descargas el calentamiento 
Joule y la conducción térmica son las principales fuentes de energía que generan 
fenómenos de emisión termoiónica y emisión electrónica de campo. 
 
El estudio de las descargas por arco inicialmente se asumió viendo estas como el 
interruptor  de un circuito abierto, que se cerraba al hacer pasar corriente entre 
dos electrodos que se ubicaban en una cámara de descarga en una atmosfera 
gaseosa de baja presión que, debido a la diferencia de potencial, sufre un 
fenómeno de ruptura dieléctrica que es el proceso en el cual un medio no 
conductor o pobremente conductor se torna en un medio conductor [18,19]. La 
energía que se necesita para generar un arco depende de varios factores como el 
medio, la distancia interelectródica, la presión de trabajo, entre otras. 
 
Para un arco generado por un TVG (Trigger Vacuum Gap), también llamado arco 
de disparo, se requiere un voltaje aproximado de 20 kV. La ionización se produce 
entre los electrodos, la corriente eléctrica se concentra en regiones micrométricas 
del cátodo que reciben el nombre de “spots catódicos” y que son responsables de 
la generación de vapor metálico que cierra el circuito y permite la continuación del 
arco entre los electrodos [18,19,20]. El pulso de un TVG tiene una vida de unos 
cuantos milisegundos. Generalmente se utiliza un electrodo auxiliar para 
producirlo, hecho de titanio, tungsteno u otro material de alto punto de fusión que 
provoca un pequeño arco entre los electrodos con el fin de dar inicio al proceso de 
ruptura dieléctrica del que hemos venido hablando [16,17,18]. 
 
En general, el tiempo que tarda la ruptura eléctrica está entre 10-8 – 10-4 s, aunque 
puede llegar a tardar hasta varios segundos, de acuerdo con las condiciones 
experimentales. La ruptura dieléctrica puede generar apreciables valores de 
ionización del medio, por lo que en la mayoría de los casos está acompañada de 
un flash de luz visible. Lo primero que produce la ruptura dieléctrica es una 
“avalancha electrónica” que comienza cuando algunos electrones, llamados 
“electrones semilla”, que son inyectados artificialmente o producidos por radiación 
UV, los cuales ganan suficiente energía como para poder ionizar el medio. La 
avalancha electrónica se establece solo cuando el campo alcanza un valor 
característico que depende del medio (gas de trabajo) y de la función de trabajo de 
los materiales catódicos [1,4, 12, 15,16]. 
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Los arcos pueden ser divididos de forma arbitraria, en dos grupos: Arcos de alta 
presión que mantienen una densidad de vapor mayor que algunos centímetros de 
mercurio, las descargas atmosféricas son un ejemplo de este tipo de arcos, en 
este estas descargas la temperatura del gas está entre 4000 a 20000 K, los 
electrones, iones y partículas neutras mantienen un cuasiequilibrio térmico. Los 
arcos de baja presión son otra clasificación, estos existen en ambientes de baja 
presión de gas por debajo de un centímetro de mercurio, en este tipo de arcos los 
electrones mantienen una temperatura de entre 10000 a 50000 K mientras que la 
temperatura del gas está un poco más arriba que la temperatura ambiente. Esta 
división es arbitraria y depende en gran medida del material de los electrodos y la 
corriente entre los mismos. 
 
Otras dos clasificaciones para los arcos que dependen del tipo de material que se 
utiliza en electrodos: Los arcos de cátodo frío y cátodo caliente. Los arcos de 
cátodo caliente utilizan materiales cerámicos o metales refractarios como 
electrodos, usualmente tungsteno. La corriente en el cátodo es difusa, con 
densidades del orden de jc~102-104 A/cm2 y requieren de baja erosión catódica.  
 
Los arcos de cátodo utilizan materiales no refractarios como hierro y mercurio, 
estos materiales son apropiados para este tipo de aplicaciones ya que pueden 
alcanzar temperaturas catódicas has 3000 K. El mecanismo de emisión de este 
tipo de sistemas es considerado termiónico, en los arcos de cátodo frio la corriente 
se concentra generalmente en las regiones denominadas spots catódicos. La 
densidad de corriente de un spot es muy alta, y aunque su valor aun es 
controversial, se estima que puede estar en el orden de entre ~ 106-108 A/cm2 
[17,19,21], esos spots generalmente muestran un mecanismo de emisión termoiónica 
por campo. Otro tipo de arcos son los arcos de alta presión, arcos de muy alta 
presión, arcos de baja presión, arcos con calentamiento catódico externo entre 
otros [15, 16,19]. 
 
 
2.3 CRECIMIENTO DE PELÍCULAS DELGADAS. 
 
En un proceso asistido por plasma el crecimiento de una película delgada 
comienza con la evaporación del cátodo, el vapor que surge adquiere la suficiente 
energía cinética para alcanzar el sustrato (ánodo). Una vez el vapor emergido del 
cátodo empieza a llegar al sustrato se da inicio a un proceso de nucleación del 
material evaporado sobre el sustrato. 
 
Las primeras partículas que llegan al sustrato presentan un desequilibrio 
termodinámico con la superficie del mismo por lo que se mueven por el mismo e 
interactúan con otras especies, como la atmósfera del sistema. La movilidad 
depende de la temperatura del sustrato y de la energía de enlace de los átomos al 
sustrato, con altas temperaturas del sustrato y bajas energías de enlace, mayor es 
el movimiento de los átomos en la superficie. Estas primeras especies recibidas 
por el sustrato generan ciertos núcleos pequeños que se forman en defectos 
superficiales del sustrato como escalones o ralladuras, los núcleos, que tienden a 
crecer, forman unas zonas más grandes llamadas islas.  
 
Para que se produzca absorción de estos núcleos debe existir una cierta 
estabilidad termodinámica de lo contrario serán desabsorbidos en un fenómeno 
conocido como resputering. Aquellos que son termodinámicamente estables han 
superado la barrera de nucleación, así, los átomos seguirán difundiéndose sobre 
el sustrato hasta formar islas de material lo suficientemente grandes como para 
favorecer una coalescencia entre ellas posibilitando el crecimiento vertical de las 
películas delgadas por el flujo de material catódico. La coalescencia es el proceso 
en el cual las islas de material interactúan entre si convirtiéndose en una película 
continua, si las islas son de gran tamaño se conocen como aglomeraciones, la 
figura 2.2 muestra esquemáticamente las etapas iniciales del proceso de 





Figura 2.2 Proceso de crecimiento. 
 
 
En los procesos de PVD el sustrato actúa como un agente nucleico sólido que es 
“humedecido” por el material en fase liquida o de vapor metálico. Los núcleos una 
vez formados pueden formar, si es el caso, cristales en los cuales los átomos se 
orientan de una forma regular pero cada cristal difiere de la orientación de los 
demás. Las condiciones de crecimiento del material proporcionan cierta 
orientación preferencial de crecimiento.  
 
La microestructura de las películas crecidas en procesos de PVD tienden a tener 
una forma columnar, esto debido al limitado rango de direcciones con que los 
átomos evaporados se aproximan al sustrato, el eje de estas columnas lo 
determina el ángulo con el que llega el material al sustrato. La densidad del bloque 
de columnas está sujeta a los procesos energéticos de condensación los cuales 
dependen del método de deposición [26, 27, 28,29]. 
 
La microestructura de las películas fue estudiada inicialmente por Movchan y 
Demchishin, en cuyo modelo se reconocía tres zonas estructurales en función de 
la temperatura. Este modelo posteriormente fue ampliado por Thornton quien 
introdujo la influencia de la presión del gas de trabajo anexando una zona T de 
transición entre la zona 1 y 2 del modelo inicial. 
 
El modelo de Thornton es utilizado principalmente para explicar la microestructura 
de películas crecidas por sputtering. Las características fractales de las zonas de 
crecimiento fueron estudiadas por Messier quien amplio los conceptos existentes 
de la zona 1, la figura 3.2 muestra las zonas de crecimiento según cada autor. 
 
Las características principales de cada una de las zonas son: 
 
Zona I. La relación entre la temperatura del sustrato y la temperatura de fusión del 
material de la película es 0 < T / Tf < 0.1. La energía de los átomos que forman 
esta zona es baja por lo que no se difunden por lo que hay una alta nucleacion. La 
estructura que resulta es de columnas alargadas creciendo en la dirección de 
llegada de los átomos, la película resultante es porosa y de pobres propiedades 
mecánicas.  
 
Zona T. En este caso la relación entre la temperatura del sustrato y la temperatura 
de fusión del material de la película es 0.1 < T / Tf < 0.3. Hay  poca movilidad de 
las fronteras de grano lo que hace que la formación de la película empiece por 
granos muy pequeños. Cuando la capa se hace continua hay movilidad de los 
átomos hacia posiciones vecinas generando una competencia en el crecimiento de 
los cristales, este crecimiento competitivo provoca que en la frontera con el 
sustrato los cristales tengan forma de V alargándose a medida que se incrementa 
el espesor. La red que resulta es densa, de tipo columnar y con buenas 





Figura 2.3 Modelos de zonas de crecimiento. 
 
 
Zona II. Aquí la relación entre la temperatura del sustrato y la temperatura de 
fusión del material de la película es 0.3 < T / Tf < 0.5. Hay gran migración en las 
fronteras intergranulares por lo que hay crecimiento cristalino desde la superficie 
del sustrato. Con el aumento de la temperatura el tamaño de grano aumenta igual 
que la densidad de la estructura columnar, las propiedades mecánicas del 
recubrimiento también mejoran. 
 
Zona III. En esta zona la relación de temperaturas es 0.5 < T / Tf < 1. Se producen 
fenómenos de recristalizacion y difusión interna debidos a la segregación de 
impurezas hacia la superficie de los granos, el crecimiento es columnar a 
temperaturas bajas y llega a ser equiaxial, igual en todas las direcciones, para 
temperaturas elevadas acercándose a un crecimiento en bloque [25, 26,27]. 
2.4 TÉCNICAS DE CARACTERIZACIÓN Y MONTAJE EXPERIMENTAL 
2.4.1 Microscopio de fuerza atómica (AFM) 
 
Esta técnica se utiliza para análisis topográfico del orden de Ángstrom. Utiliza una 
punta muy fina, cuyo radio de curvatura es de 100 Å, acoplada a un cantilever de 
entre 100 y 200 µm de longitud. Las fuerzas que se presentan entre los átomos de 
la punta y lo de la muestra hacen que el cantilever se deflecte, dicha deflexión es 
captada por un fotodetector quien trasforma la deflexión en una señal eléctrica que 




Figura 2.4 Esquema del AFM. 
Por lo general se asocia la deflexión del cantilever a fuerzas de Van der Waals. 
Las dimensiones a las que se trabajan solo permiten cierto grado de rugosidad de 
las muestras a analizar. Las Fuerzas de Van der Waals dependen directamente de 
la distancia, a distancias muy cortas las fuerzas son de tipo repulsivo mientras que 
a mayores distancias son de tipo atractivo, este fenómeno es utilizado por el 
equipo en dos regímenes de funcionamiento, el de fuerza repulsiva y el de fuerza 
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atractiva. En el régimen de fuerza repulsiva la distancia entre la punta y la muestra 
está entre 10 y 100 Å mientras que en el de fuerza atractiva la distancia oscila 
entre 100 y 1000 Å, esta variación se muestra esquemáticamente en la figura 2.5. 
 
 
Figura 2.5 Curva fuerza vs distancia de separación punta muestra. 
 
 
Cuando se opera en el régimen de fuerza repulsiva se dice que se trabaja con 
microscopia de fuerza atómica en modo de contacto (AFM - C), en el otro régimen 
se trabaja en microscopía de fuerza atómica en modo de no contacto (AFM - NC). 
El modo de contacto brinda un acercamiento mucho mas acertado a la morfología 
de la muestra, ello debido a que la punta prácticamente toca la superficie haciendo 
así un barrido mas detallado, sin embargo, por la misma minimización de la 
distancia es muy factible que la punta se choque con el material.  
 
El SPM permite obtener información de los cambios en las fases de la superficie 
de un material utilizando los modos de Microscopia de Detección de Fase (PDM) y 
Microscopia de Modulación de Fuerza (FMM), que registran los cambios en la 
dureza superficial del material y los trasmite como cambios en la fase de la señal 
eléctrica entregada por la sonda para el modo PDM y en la amplitud de la misma 
para el modo AFM. 
Las imágenes PDM y FMM se obtienen de forma simultánea al barrer una zona 
del material. Lo observado en un análisis típico de este tipo es un contraste en 
escala de grises de las zonas duras y blandas del material, así, las zonas mas 
duras del área de barrido se muestran como regiones oscuras en comparación 




2.4.2 Difracción de rayos X (XRD) 
 
Esta técnica se usa para caracterizar materiales cristalinos. Los análisis de los 
espectros de difracción brindan información acerca del parámetro de red, distancia 
interplanar, tamaño del cristalito, fases presentes, proporción relativa de las fases, 
orientaciones cristalinas preferenciales (textura cristalográfica), tensiones 
residuales y microdeformaciones. 
 
Al realizar un análisis profundo de los espectros de difracción podemos obtener 
información muy detallada del material analizado, por ejemplo, utilizando la 
ecuación de Scherrer (ecuación 2.1) podemos determinar el ensanchamiento total 
de los picos de difracción. 
 
β 2t = ( 0.9λ / (Dcos(θ)) )2 + ( 4εtan(θ) )2 + β 20                                                   (2.1)    
 
Donde  β 2t es el ensanchamiento total, D es la contribución del tamaño de grano y 
ε es la contribución por tensión. Con esta ecuación determinamos el tamaño de 
cristalito de las películas delgadas. 
 
Podemos también obtener el grado de orientación cristalográfica o coeficiente de 
textura cristalográfica Tc del recubrimiento, que es la relación entre el las 




















1    (2.2) 
 
Donde I(hkl) corresponde a la mayor intensidad relativa de los picos de orientación 
(hkl) e I0(hkl) representa la intensidad relativa de los picos de mayor intensidad y n 
el número de picos. 
 
El corrimiento de los picos de difracción de un material cristalino de su posición 
natural (figura 2.6) revela la existencia de macrotensiones en la red cristalina 
producidas por la expansión o compresión térmica de la misma o por efecto de 
acople entre la red cristalina del recubrimiento y el sustrato, así un corrimiento 
hacia la derecha de la posición natural del pico de difracción indica un estrés de 
tipo expansivo en la red y viceversa para el estrés compresivo. 
 
El ensanchamiento de los picos de difracción por variación del espacio interplanar 
(figura 2.7), refleja microtensiones en el material asociadas a defectos y 
discontinuidades, tales como bordes de grano, dislocaciones o fallas de 
apilamiento. El ancho medio de los picos de difracción brinda un argumento 
cualitativo de la existencia de microdeformaciones, a menor ancho medio, 
menores serán también las microdeformaciones ya que el valor de FWHM (Full 
Width Half - Medium) es afectado por factores como el tamaño de grano y las 
tensiones existentes (Figura 2.7) [25, 26, 34, 38, 39, 40, 41]. 
 
 
Figura 2.6 Corrimiento de los picos de difracción por macrotensiones. 
 
 




Los espectros fueron tomados en la misma geometría y condiciones para todos los 
materiales: Geometría de aces paralelos en el modo de incidencia rasante, con un 
ángulo de incidencia de 4°, un paso de 0.02 ° y una velocidad de paso de 2 s por 
paso, radiación CuKa (Á=1.5406 A), filtro de níquel y monocromador secundario 
de grafito.  
 
Utilizando la ecuación de Sherrer se calculo el tamaño de cristalito y la 
microdeformación de los recubrimientos en función de la temperatura. Este 
método relaciona la posición de los picos de difracción del recubrimiento con su 
ensanchamiento y su perfil Gaussiano. Esta última consideración induce un error 
de cálculo al no incluir el aporte Lorentziano que también está presente en la 
forma del perfil de los picos de difracción, sin embargo reportes realizados por 
Balzar demuestran que este error no es significativo en el cálculo final de los 
parámetros estructurales de las películas delgadas [18]. Podemos escribir la 





Donde  representa el ensanchamiento total de los picos de difracción, el cual 
depende del ensanchamiento cristalográfico  representado en el tamaño del 
cristalito, del ensanchamiento producido por la microdeformación de la red 
cristalina  medidos mediante el FWHM de los picos de difracción de cada plano 
cristalográfico, y del ensanchamiento instrumental  el cual depende de las 
características técnicas y de calibración del equipo de difracción. Relacionando la 
ecuación 2,3 y la ecuación 2.1 tenemos: 
 
 
                                                                                                             (2.4) 
                                                                                                              (2.5) 
                                                                                                            (2.6) 
 
 
Donde D es el tamaño de cristalito del recubrimiento y  representa la 
microdeformación de los recubrimientos. El ajuste Gaussiano utilizando la función 
Psudo-Voight realizado al espectro correspondiente a la variación térmica lineal del 
(TiAl)N crecido sobre acero AISI H13 se muestra en la figura 2.8, la cual concuerda 





Figura 2.8 Ajuste Gausiano para la determinación de microdeformacion estructural y tamaño de 
cristalito del (TiAl)N crecido sobre acero AISI H13. 
 
 
2.4.3 Microscopia Electrónica de Barrido (SEM) 
 
Es básicamente un sistema optoelectronico que permite obtener información 
topográfica de cualquier material. La superficie de la muestra es analizada por 
medio de un haz de electrones de alta energía (20-30 keV) que originan un 
conjunto de señales, como electrones secundarios, electrones retrodifundidos, 
rayos X, cátodo luminiscencia y electrones Auger, que pueden ser detectadas 
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independientemente, convertidas en pulsos electrónicos y luego ampliadas 
convenientemente para obtener una imagen magnificada de la muestra. Este 
sistema permite realizar análisis químico superficial del material midiendo la 
energía de los rayos X característicos emitidos como resultado de la interacción de 
la muestra con un haz de electrones de alta energía. Esta técnica se denomina 
Espectroscopia de Energía Dispersiva (EDS). La identificación de los elementos 
se centra en la determinación de las energías de los fotones X característicos 
emitidos [42,43]. 
 
2.4.4 Montaje Experimental 
 
El sistema de deposición consta de una fuente de arcos alimentada por una fuente 
trifásica. Esta fuente se maneja automáticamente desde ordenador por medio de 
una interfaz grafica hecha en LabView. La interfaz controla parámetros como 
numero de arcos, duración de los arcos y tiempo entre arco. Esta fuente se 
conecta a un reactor en el cual se enfrentan dos electrodos, ánodo (sustrato) y el 





Figura 2.9 Esquema general del sistema de crecimiento de películas delgadas. 
 
 
El reactor es una cámara cilíndrica de acero inoxidable, su diámetro es de 20 cm y 
su longitud es de 30 cm, a esta cámara se conecta un sistema de inyección de 
gases y un sistema de vacío, esta cámara se encuentra diseñada para alcanzar 
presiones de vacío del orden de 10-6 mbar.  
 
El sistema de vacío se compone por una bomba mecánica que logra llevar el 
sistema a un valor inicial del orden de 10-2 mbar, una bomba turbo-moleculare se 
activa al alcanzar estos niveles de vacío para así lograr presiones de trabajo 
adecuadas, la presión se registra con censores pirani y de cátodo frío 
respectivamente para cada valor. Las muestras a recubrir, de 15.88 mm y un 
espesor de 1.5 mm, se construyeron con acero AISI H13 y Fundición Nodular 
Perlitica. Estas muestras se ajustan al ánodo en el sistema de deposición. Al 
ánodo se enfrenta el cátodo compuesto por el blanco sinterizado de (Ti, Al) 50% 
Ti, 50% Al. 
 
Inicialmente las probetas de acero y de Fundición son sometidas a un proceso de 
pulido con papel lija de distintos calibres de granulación los cuales varían desde el 
calibre 80 hasta 2200, en este punto las probetas mostraron un grado de pulido 
aceptable el cual se complemento con una siguiente etapa de pulimento en la que 
se utilizo pasta de diamante liquida como material abrasivo la cual se depositaba 
sobre paño. Culminado este proceso las muestras de acero obtienen un 
terminado tipo espejo el cual se sometía a inspección mediante microscopia 
óptica con el fin de garantizar la homogeneidad de las probetas. 
 
Primero se realizaron estudios térmicos que simulaban el proceso promedio de 
producción de rines de la empresa MADEAL S.A. a las probetas. Posteriormente 
se realizaron cambios de temperatura progresivos a intervalos de 100 °C desde la 
temperatura ambiente hasta determinar la temperatura de oxidación de cada uno 
de los materiales (Acero H13 y Fundición). Cada uno de estos cambios de 
temperatura se realizo en la cámara térmica del difractómetro de rayos X de la 
41 
 
Universidad Nacional de Colombia Sede Manizales, obteniendo espectros de 
difracción en cada intervalo de temperatura. Adicional a este análisis las muestras 
se sometieron a estudios de SPM y EDS antes y después de ser realizados los 
estudios térmicos mencionados.  
 
Posteriormente se crecieron películas delgadas de (TiAI)N sobre probetas de 
acero H13 Y Fundición pulidas idénticamente a las muestras ya mencionadas. 
Las condiciones de crecimiento de todas las películas fueron las mismas y se 
enumeran en la siguiente tabla. 
 
Presión de trabajo 3,5 mbar 
# de arcos 4 
Tiempo activo de arco 2 s 
Tiempo inactivo de arco 2s 
Descarga Glow 10 min. 
Distancia interelectrodica 4 mm 
Tabla 1. Condiciones de crecimiento de los recubrimientos de (TiAl)N. 
 
Las muestras recubiertas se sometieron a los mismos análisis térmicos a los que 
fueron sometidas las probetas sin recubrir, igualmente se realizaron análisis de 
XRD, SPM y EDS de las probetas para cada uno de los estudios térmicos 
tratados. 
 
Las probetas se sometieron a un proceso de limpieza mediante ultrasonido y 
acetona durante 30 min logrando así un nivel de limpieza optima para poder iniciar 
el proceso de crecimiento del (TiAI)N. Previo a las descargas de arco se 
precalentó el blanco (comercial) sinterizado de Ti-Al 50-50, y el sustrato con una 
descarga Glow de 4 min en ambiente de Argón, este procedimiento favorece 
igualmente la limpieza del ambiente, del sustrato y el blanco de Ti-Al. Se 
generaron para cada película 4 arcos pulsados, con un tiempo de arco de 2 
segundos y un tiempo inactivo de arco de 2 segundos. La corriente en el proceso 
de descarga fue del orden de los 70 A y un voltaje de 250 V. 
 
 
2.5 NITRURO DE TITANIO ALUMINIO (TiAl)N 
 
La producción de recubrimientos duros sobre diferentes tipos de herramientas, 
materiales o piezas industriales con el objetivo de mejorar sus propiedades 
superficiales, ampliar su tiempo de vida o incrementar su desempeño mecánico ha 
sido un campo de altísimo estudio en la ingeniería de materiales en las últimas 
décadas. Varias han sido las propiedades de estudio de estos recubrimientos, por 
ejemplo la biocompatibilidad, reducción de la fricción, incremento del desempeño 
de los materiales sometidos a altas temperaturas de trabajo, ambientes corrosivos 
y demás variables que se presentan en el ámbito industrial. 
 
Él (TiAl)N se desarrollo a finales de la década de los 80´s con el fin de ampliar el 
desempeño de los recubrimientos de TiN en ambientes corrosivos y maquinados 
de alta velocidad debido a su resistencia a la oxidación en altas temperaturas, su 
bajo coeficiente de fricción, estabilidad química, resistencia a la corrosión y 
biocompatibilidad  [44,45,46,47,49].  
 
La resistencia a la oxidación del (TiAl)N se debe a su capacidad de formar una 
densa y adherida capa de Al2O3 (alúmina) en la superficie del recubrimiento que 
impide la interdifusión del oxigeno hacia el sustrato, además, el recubrimiento 
mismo actúa como una reserva de aluminio para la constante formación de 
alumina. Así mismo, esta densa capa de alumina incrementa el tiempo de vida de 
las herramientas de corte permitiendo maquinados en altas temperaturas [47,48]. 
 
La estructura cristalina del (TiAl)N depende de las concentraciones de Al de las 
películas, la técnica de crecimiento de los recubrimientos y las condiciones de 
producción de las películas. En general este material cristaliza en forma de una 
43 
 
estructura cúbica tipo B1 NaCl como la mostrada en la figura 2.10 o una estructura 
hexagonal [47,48,49]. Los más recientes estudios del (TiAl)N han sido dirigidos a 
crecer este material en presencia de otros tales como el Vanadio, el Cromo y 
Molibdeno formando nuevos compuestos como el (TiAlN)Vn, CrAlN , TiAlN/CrN, 
(TiAl)N/Mo entre otros que incrementan la resistencia a la corrosión y oxidación, 




Figura 2.10 Estructura cristalina cubica del (TiAl)N 
 
El objetivo de recubrir las probetas con (TiAI)N es el de evitar la oxidación del 
acero y la Fundición, siendo esta es la causa principal del deterioro de los 
moldes de inyección de rines en la empresa MADEAL S.A. La escogencia del 
(TiAI)N como recubrimiento protector se da por las propiedades físicas del mismo 
que le otorgan una alta resistencia a la oxidación y al desgaste. Sin embargo, 
estas propiedades dependen principalmente del grado concentración de aluminio 
en relación al titanio en el recubrimiento de Ti,XAIXN. Otro factor que afecta el 
desempeño mecánico y térmico del recubrimiento es el desajuste entre las 
propiedades físicas del sustrato y el recubrimiento tales como la expansión 
térmica, el modulo de elasticidad, la conductividad térmica, parámetro de red 
entre otras, ya que esta diferencia produce estrés de tipo compresivo o 
expansivo así como macrotensiones de la red cristalina del (TiAI)N ante cambios 
térmicos. Los trabajos realizados por A. E. Santana et all muestran que la 
composición optima para logran un optimo desempeño del (TiAI)N en 
aplicaciones a alta temperatura es Ti0,3Al0,7N, sin embargo esta composición 
también depende de las propiedades del sustrato, las técnicas y las condiciones 
mismas de crecimiento y de los tratamientos térmicos o físicos posteriores al 
crecimiento de los recubrimientos y que elevan aun mas dichas propiedades. En 
la tabla 2 se enuncian algunas de las principales propiedades físicas del (TiAI)N 
en su fase cubica [46, 49, 50, 51,52, 53,54] 
 
Propiedades Mecánicas del (TiAI)N 
 Dureza GPa 30-40 
Coeficiente de Fricción 0,7-0,2 
Modulo de Young (GPa) 304-424 
Radio de Poisson 0,143-0,146 
Propiedades Térmicas del (TiAI)N 
Temperatura de oxidación (°C) 800-1300 
Expansión térmica (x10-bK") 8-10 
Conductividad Térmica (W/mK) 12-20 
Tabla 2 Propiedades físicas del (TiAI)N. 
 
Al someter los recubrimientos de (TiAl)N a temperaturas superiores a los 600 ºC 
es posible que la composición del recubrimiento ternario (TiAl)N varíe a una 
configuración binaria de sus componentes TiAl y TiN, en un proceso conocido 
como descomposición spinodal. El proceso de descomposición spinodal del 
(TiAI)N empieza con la transferencia de átomos en espacios de la estructura que 
son del orden del parámetro de red del recubrimiento. En un cristal cubico, la 
descomposición spinodal forma películas en un plano en el cual sus energías 
elásticas sean mínimas, debido a la transferencia atómica, esto produce una 
región en la cual encontramos una fina bicapa con diferencias imperceptibles en 
su composición. La composición de las películas que conforman la bicapa, en el 
proceso inicial de descomposición spinodal, puede considerarse con valores 
constantes debido al fino espesor de las películas [32]. 
 
En el moldeamiento termodinámico, la energía libre de Gibbs de una mezcla 
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policristalina que forma una solución sustitucional, puede ser calculada 
relativamente fácil usando el modelo estándar para soluciones no lineales que, 
para las fracciones de las fases  y , incluye la contribución de las fases , 
el termino de entropía mixta  y el termino de interacción donde Lx 
es el parámetro de interacción, para i ≠ j.  
 
El término de interacción puede ser obtenido de forma experimental, sin embargo 
el parámetro de interacción es difícilmente obtenido experimentalmente para 
sistemas complejos como el caso de los nitruros ternarios. Para describir estos 
sistemas se utiliza el modelo propuesto por Hillert y Staffansson, en el cual los 
sistemas ternarios se pueden describir como la composición de dos subredes 
cumpliendo con la ley de Vegard. En este modelo se asume una mezcla aleatoria 
en cada una de las subredes, descartando la posible variación del parámetro de 
interacción con la composición de las subredes, siendo esta una consideración 
ideal para el cálculo del equilibrio de fase de una solución solida intersticial así 
como para compuestos ternarios. 
 
Un compuesto ternario (A,B)aCc puede ser considerado como una solución solida 
continua compuesta de dos componentes AaCc y BaCc., esta disposiciones 
llamada "cuasi-binaria" o "pseudo-binaria", donde a y c entregan el valor de los 
números en la formula estequiometrica unitaria (A,B)aCc. Asumir un rango 
aleatorio de los átomos en las subredes es conveniente para poder definir la 
fracción molar de cada subred, llamadas fracciones situadas y denotadas por y. 
Estas fracciones situadas sirven como marco de referencia para la energía libre de 
Gibbs de una solución de fase. Para nuestra fase ternaria (A,B)aC, asumiendo una 






Donde    son las energías libres de Gibbs de las fases  
y , y a nos determina el numero el numero de posiciones de la subred 
(A,B) por formula unitaria. El contenido de los elementos puros A, B y C están 
representados por Xa, Xb y Xc, para las cuales Xa+Xb+Xc=1. Igualmente la 
fracción situada de los elementos A y B en la subred (A,B) pueden ser calculados 
como , y   respectivamente, mientras que   en la 
subred C, y es constante. El parámetro de interacción LA,B;C en la fase  
representa la interacción entre las fases  y . 
 
Teniendo en cuenta las anteriores consideraciones, la estructura cristalina del 
 puede ser asumida como una solución solida compuesta de las 
fases  y  con la misma estructura .  Así, podemos escribir el factor de 
interacción del  como, LTi,Al:N el cual representa la interacción entre los 
nitruros. Definiendo x como la fracción del componente AIN en el compuesto cuasi-
binario (TiN)1_x(AINx), La fracción situada de elementos Ti, Al en la subred (Ti,Al) 
puede expresarse como  y , respectivamente. Utilizando la ecuación 
2.7 podemos entonces hallar la energía libre de Gibbs molar del compuesto 





Donde y representa la estructura fcc. Si tenemos en cuenta el desdoblamiento que 
sufre la fase fcc en hcp del fcc - Ti,_xAI,.N podemos calcular la energía libre de 
Gibbs para la fase fcc del AIN como , donde la 
expresión  es el exceso de energía en la red del fcc-AIN con respecto a 
la fase hcp-AIN. Teniendo en cuenta estas consideraciones la energía libre de 






El parámetro de interacción  se puede calcular teniendo en cuenta la 




La variación del parámetro de interacción en función de la temperatura esta 




Donde α es un factor de proporcionalidad calculado para el parámetro de 
interacción a temperaturas especificas sobre 0K [21,29,30,3',32,33]. La figura 2.11 
muestra la variación de la energía libre de Gibbs en función de la fracción de 
aluminio en el compuesto Ti1-XAIXN, de acuerdo con el moldeamiento 
termodinámico realizado y reportado por R. F. Zhang y S. Veprek [21].  
 
 
Figura 2.11 Energía libre de Gibbs para el compuesto ternario Ti1-XAIXN 
 
 
La grafica demuestra que para altos valores de concentración atómica de AIN en el 
(TiAI)N, hay una menor energía para la estructura hcp, lo que genera una 
explicación sobre la formación de la estructura cristalina hex-AIN tipo Wrutzita y TiN 
(111) en el recubrimiento. 
 
2.6 PROCESO DE INYECCIÓN DE RINES 
 
El proceso térmico de inyección en la empresa MADEAL S.A. es un proceso típico 
de inyección en moldes en este caso de acero y Fundición Nodular Perlitica. Las 
temperaturas del ciclo de inyección varían dependiendo del producto en proceso, 
esto debido a la diferencia en la geometría y volumen de los distintos rines de la 
gama ofrecida por la empresa. Sin embargo, el proceso promedio consta de ciertos 
pasos generales que se manejan a unas temperaturas promedio similares para 
cada uno de los rines.  
 
La figura 2.12 muestra las rampas de temperatura promedio al que se someten los 
moldes en un proceso general de inyección. Cada uno de los puntos indica un 
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momento térmico especifico al que se someten los moldes en el proceso de 
inyección el cual va desde el desde el montaje del molde a temperatura ambiente 
(27 °C), precalentamiento del molde en la maquina inyectora (400 °C), una 
posterior apertura del molde que sirve para realizar una inspección previa al 
proceso de inyección y que reduce la temperatura hasta 300 °C, y posterior el inicio 
del proceso de inyección como tal que mantiene el molde en un rango fluctuante de 
temperaturas que oscilan entre los 500 y 650 °C, dependiendo del tipo de rin que 
este en producción, hasta la extracción del rin terminado. Este proceso se repite 
continuamente hasta que el molde presente alguna imperfección y deba ser 
reparado o hasta que culmine la producción de alguna línea especifica de rines. 
 
 
Figura 2.12 Curva térmica del ciclo de inyección de rines. 
 
Para realizar la simulación de este proceso a escala de laboratorio se tomaron los 
puntos de máxima variación de temperatura en la curva de inyección, en total fue 
necesario considerar 14 momentos térmicos del ciclo de inyección para realizar los 
estudios a nivel de laboratorio. La curva de simulación del ciclo de inyección se 
muestra en la figura 2.13, y permite analizar los efectos de los cambios de 





























Figura 2.13 Curva de simulación del ciclo de inyección de rines. 
 
En este proceso el aluminio es inyectado en unos moldes construidos en dos 
piezas las cuales generan el frente y la parte posterior de los rines. Dichas piezas 
se construyen con acero H13 (figura 2.14 a) y Fundición (figura 2.14 b). En la 
figura 2.15 se muestran estas piezas montadas sobre la maquina inyectora de 
aluminio en el momento de extraer un rin al final del proceso de inyección. 
 
 






Figura 2.15 Inyector y molde de producción de rines en el momento final del proceso de 
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En este capítulo se presentan los resultados de la caracterización del acero AISI 
H13 y la Fundición Perlit ica Nodular (FPN) sometidos a cambios variables 
de temperatura que simulan un proceso de inyección promedio en la producción de 
rines de aluminio por la empresa MADEAL S.A. así como cambios térmicos lineales 
orientados a identificar las máximas condiciones térmicas que soportan estos 
materiales antes y después de ser recubiertos con (TiAI)N. 
 
 
3.1 Estudios del Comportamiento Térmico  del  Acero AISI H13 y la 
Fundición Perlitica Nodular Antes y Después de Ser Recubiertos con 
(TiAI)N. 
 
La primera parte de esta investigación permitió analizar el comportamiento 
cristalográfico del acero H13 y la Fundición Nodular  Perlitica, que en adelante 
denominaremos FPN, al someterse a incrementos térmicos lineales en intervalos 
de 100 °C hasta una temperatura tope de 1000 °C. También se realizo un 
estudio térmico que simula el proceso de inyección de rines descrito en el 
capitulo anterior. Es importante mencionar que este tipo de análisis térmicos que 
involucran cambios de temperatura a diferentes rampas ascendentes y 
descendentes, las cuales en nuestro caso particular representan momentos 
característicos en el proceso de inyección de rines, han sido poco reportados en el 
estudio de materiales como el acero y los recubrimientos. 
 
Paralelo a cada uno de los análisis térmicos del acero y FPN sin recubrir se 
exponen los mismos análisis térmicos pero ahora realizados sobre los materiales 
recubiertos con (TiAI)N. En ese orden de ideas este estudio permite comparar de 
forma directa el comportamiento térmico del acero AISI H13 y la FPN antes y 
después de ser recubiertos así como el comportamiento cristalográfico ante los 
cambios térmicos de los recubrimientos de (TiAI)N al analizar la variación en 
función de la temperatura de parámetros como el coeficiente de textura 
cristalográfica, parámetro de red, tamaño de cristalito y microdeformación de los 
recubrimientos. 
3.1.1 Caracterización del acero AISI H13 antes y después de ser recubierto 
con (TiAI)N. 
 
El acero AISI H13 es utilizado en la fabricación de piezas o herramientas 
destinadas a múltiples aplicaciones industriales que requieran estabilidad térmica, 
resistencia a la oxidación, resistencia a la tracción entre otras. La composición de 
este acero, mostrada en la tabla 2;- incluye materiales como Cromo, Níquel, 
Molibdeno, Vanadio en proporciones especificas que le otorgan a este acero sus 













Tabla 3 Composición Acero AISI H13. 
 
 
En la empresa MADEAL S.A. el acero AISI H13 es utilizado en la fabricación de la 
pieza que representa la parte frontal del molde, este hecho obedece al costo que 
representaría para la empresa construir el molde completo en acero AISI H13, por 
ello el resto del molde se construye con FPN, material mucho más económico pero 
con un comportamiento térmico notablemente inferior en comparación el acero AISI 
H13. También se fabrican en este acero algunas piezas propias de la maquina 
inyectora principalmente boquillas de inyección, acoples y conductos por donde 
fluye el aluminio hacia el molde para producir el rin propiamente dicho. 
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Propiedades Mecánicas acero AISI H13 
Densidad (x1000 kg/m3) 7,76 25 °C 
Radio de Poisson 0,27-0,30 25 °C 
Modulo de Elasticidad (GPa) 190 - 210 25 °C 
Dureza (GPa) 5  
Propiedades Térmicas 
Expansión Térmica (10-6/K) 
10.4 20-100 °C 
11.5 20-200 °C 
12.2 20-425 °C 
12.4 20-540 °C 
13.1 20-650 °C 
Conductividad Térmica (W/mK) 
28.6 215 °C 
28.4 350 °C 
28.4 475 °C 
28.7 605 °C 
Tabla 4. Propiedades Físicas Acero AISI H13. 
 
 
3.1.1.1 Cambios lineales de temperatura acero AISI H13 en estado natural y 
recubierto con (TiAI)N.  
 
Se realizaron incrementos lineales de temperatura, a intervalos de 100 °C, sobre el 
acero AISI H13 desde la temperatura ambiente, 27 °C, hasta 900 °C. Fueron 
obtenidos 10 espectros de difracción de rayos X, la figura 3.1 muestra los espectros 
correspondientes a cada uno de los incrementos de temperatura. El primer 
espectro, tomado a 27 °C, muestra un patrón típico del hierro característico para los 
aceros [2,3,4]. Se registra una mayor intensidad del pico de difracción del hierro 
correspondiente a la orientación (110) ubicado en la posición 2 Theta de 44,56°, 
esta orientación preferencial depende de la composición porcentual del acero.  
Trabajos realizados por Yang y Zhang reportan la variación de la orientación 
preferencial representada en el incremento de la intensidad relativa de los picos de 
difracción ante procesos de implantación iónica de Tungsteno y Molibdeno sobre 
acero AISI H13 [5,6].En esta grafica se observa que a temperaturas inferiores a 500 
°C se registra principalmente un corrimiento hacia la izquierda de la posición natural 
de los picos correspondientes a la orientación (110) y (200) del acero AISI H13, este 
corrimiento es producido por la macrotensión que sufre el material al incrementarse 
su temperatura, dicho corrimiento se sigue presentando para incrementos térmicos 
posteriores. Este comportamiento es registrado en la figura 3.2. 
 
 
Figura 3.1 Espectros de difracción de rayos X para el acero AISI H13 sometido a cambios lineales 
de temperatura desde la temperatura ambiente 27 °C, hasta 900 °C en intervalos de 100 °C. Las líneas 
marcadas con la letra a indica la posición de los picos de difracción del Fe, las líneas marcadas con la 
letra b indican la posición de los picos de difracción del Fe304. 
 
 
En el intervalo de temperatura de 500 °C a 600 °C se detecto la formación de picos 
de difracción asociados con óxidos de hierro (Fe3O4), magnetita en su fase cúbica, 
los cuales aumentaron gradualmente su intensidad relativa con los incrementos de 
temperatura hasta los 900 °C. La formación de Fe3O4 depende de la presión parcial 
de oxigeno en el ambiente de trabajo ya que para presiones de oxigeno, del orden 
de 10-21 Pa se favorece la formación de Fe3O4, mientras que para rangos de 
presión del orden de 10-21 Pa se presenta un mayor porcentaje de formación de 
Fe2O3., esto muestra una difusión de oxigeno en la matriz de hierro que compone el 
acero y la consecuente reacción de oxidación. La aparición de estos picos de óxido 
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de hierro en este rango de temperaturas para el acero AISI H13 corresponde con 
los reportes que han sido realizados por Min Yong -an et all [1]. Este 
comportamiento es típico en los aceros sometidos al incremento térmico y 
concuerdan con los datos reportados por diversos autores como Gui-jiang, Jun 
Wang y Anjali [7,8]. 
 
 
Figura 3.2. Corrimiento del pico de difracción de Fe correspondiente a la orientación (110) 




La figura 3.3 muestra los espectros de difracción de rayos X correspondientes al 
(TiAI)N crecido sobre acero AISI H13 y sometido a cambios térmicos lineales 
realizados con la cámara de variación de térmica del difractometro Bruker-AXS 
desde 27 °C, temperatura ambiente, hasta 1000 °C a intervalos de 100° C. El 
tiempo de permanencia isoterma de los materiales para la adquisición de cada 
espectro fue de 84 min, correspondiente al tiempo que tarda el equipo en realizar el 
barrido 2 Theta completo. Los espectros no evidencian la formación de ningún tipo 
de oxido ante los cambios de temperatura lineales realizados sobre el recubrimiento 
de (TiAl)N mostrando así una alta temperatura de oxidación, superior a 1000 °C, 
comparables con los máximos valores reportados por la literatura para este 
parámetro en recubrimientos de (TiAI)N crecidos por diferentes técnicas [14,15,16] . A 
27°C se presenta el espectro de difracción de rayos X correspondiente al (TiAI)N, es 
posible observar que las orientaciones con mayor intensidad se produjeron para los 
planos (200), (111) y (220) ubicados respectivamente en las posiciones 2 Theta 
43.56°, 37,38° y 63,14° a temperatura ambiente y que se ajustan con los reportados 
por la literatura para este material [9,10,11,14,15]. 
 
 
Figura 3.3 Espectros de difracción de rayos X del (TiAl)N crecido sobre acero AISI H13 y sometido a 
cambios térmicos lineales. 
 
 
Trabajos realizados preliminarmente por Pelleg y confirmados posteriormente por 
Oh y Je sugieren que esta orientación preferencial se determina por la competencia 
entre dos parámetros termodinámicos básicamente, la energía de deformación y la 
energía libre superficial la predominancia de uno u otro factor depende de la técnica 
de crecimiento klizada, del espesor de la película crecida y de las condiciones de 
crecimiento principalmente.  
 
El movimiento de los átomos en la superficie del sustrato en el proceso de 
crecimiento de los recubrimientos genera una coalescencia de islas de material, 
61 
 
aquellas islas con más bajo nivel energético absorben las partículas de mayor 
energía que se difunden por sobre el sustrato e incluso otras islas con un mayor 
gradiente de energía formando una región denominada aglomeración, sobre esta 
aglomeración se forma un cristal individual con orientación propia minimizando así 
la energía superficial del recubrimiento. Este modelo desarrollado para películas 
delgadas predice que al aumentar el espesor de la película, la energía de 
deformación de la red cristalina empieza a predominar sobre la energía de 
superficie ya que el estado de deformación resulta de la suma de las deformaciones 
elásticas que se originan en el material con la formación de nuevos cristales que se 
acomodan sobe los ya formados [1,2,3]. Es necesario entonces tener en cuenta este 
factor en la técnica de arcos pulsados repetitivos ya que la película completamente 
formada obedece a la suma de distintos procesos de evaporación y crecimiento 
representados en los diferentes arcos pulsado utilizados para crecer las películas de 
(TiAI)N. 
 
Se analizo la variación del coeficiente de textura cristalográfica del (TiAI)N en 
función de la temperatura, este factor indica el grado de orientación cristalográfica 
del recubrimiento. Para el cálculo del coeficiente de textura cristalográfica se utilizo 
la ecuación 2.2 la cual integra las intensidades relativas Ihk,, de los picos 
correspondientes a los planos (111),(200) y (220). La variación de este parámetro 
en función de la temperatura se observa en la figura 3.4. Esta grafica no muestra 
una tendencia definida en la variación de la textura cristalográfica del (TiAI)N con los 
cambios térmicos.  
 
Los valores se ubicaron entre un valor mínimo de 0,585 ±0,062 hasta un valor 
máximo de 0,682 ±.0,044 con un valor medio de 0,646 ± 0,017. Para la temperatura 
ambiente este parámetro registro un valor de 0,585 ± 0,006, mostrando un grado 
medio en la orientación cristalográfica del material. Este valor aumento para los 
cambios térmicos posteriores hasta alcanzar un máximo de 0,682 ± 0,006 para la 
temperatura de 300 °C, el aumento en este parámetro se debe a la reorganización 
cristalográfica del material ante cambios térmicos que otorgan al recubrimiento un 
mejor acople con el sustrato [14,19,23]. 
 
 
Figura 3.4 Variación del Coeficiente de Textura Cristalográfica  en Función de la Temperatura 
Para el Plano (200) del (TiAI)N Crecido Sobre Acero AISI H13 y Sometido a Cambios Térmicos 
Lineales Desde la Temperatura Ambiente (27 °C) Hasta 1000 °C. 
 
 
Utilizando varios métodos de análisis y refinamiento de datos de difracción de rayos 
X se calcularon parámetros estructurales del (TiAI)N como parámetro de red, 
tamaño de cristalito y microdeformación así como su variación en función de la 
temperatura. Para calcular el parámetro de red se utilizo el método de Rieltveld que 
relaciona la ley de Bragg con la posición natural de los picos de difracción [17].  
En la figura 3.5 se muestra la variación del parámetro de red del (TiAI)N crecido 
sobre acero AISI H13 en función de la temperatura. El parámetro de red a 
temperatura ambiente (27 °C) registro un valor de 4,1736 ± 0,0042 Å menor al 
valor teórico calculado para este parámetro de 4,19 Å pero que concuerda con los 
datos experimentales reportados por la literatura [20,25]. Este desfase entre el valor 
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teórico y el experimental se debe básicamente a las diferencias en la estructura 
cristalina del sustrato y el recubrimiento y al estrés intrínseco por efecto Penning 
de las películas producto del proceso de deposición del material. Varios autores 
como R. F. Zhang y S. Verpek han estudiado y reportado este comportamiento en 
diversos trabajos para el (TiAI)N.  
El valor medido para el parámetro de red a temperatura ambiente sufrió una 
disminución al elevar la temperatura del recubrimiento hasta 100 °C registrando a 
esta temperatura un valor de 4,1594 ± 0,0038 Å, la disminución en el valor del 
parámetro de red de recubrimiento obedece en parte al proceso de 
reacomodación cristalográfica de la estructura cristalina del (TiAI)N que busca un 
acople optimo con la red cristalina del sustrato ya que, como se ha mencionado, 
las condiciones mismas de crecimiento del (TiAI)N inducen un estrés intrínseco 
por efecto Penning el cual se libera al elevar la temperatura permitiendo la 
reacomodación de la red cristalina del recubrimiento sobre la red del sustrato [19].  
 




Este proceso de reacomodación cristalográfica se hace evidente en el incremento 
del coeficiente de textura cristalográfica del (TiAI)N a 100 °C registrado en la 
grafica 3.4. La grafica 3.5 en conjunto no muestra una tendencia clara` para 
temperaturas menores a 700 °C el parámetro de red mantuvo un valor medio de 
4,169 ± 0,002 Å. Al elevar la temperatura del recubrimiento de 700°C hasta 800 
°C el parámetro de red muestra un significativo aumento de 0,083± 0,004 Å 
representados en el cambio de este parámetro desde el valor registrado a 700 °C 
de 4,1638 ± 0,0041 Å hasta un valor de 4,2021 ± 0,0042 Å medido a 800 °C. El 
hecho de que este cambio se produzca en este rango de temperaturas se debe a 
que las propiedades térmicas del sustrato (Acero AISI H13) y del recubrimiento 
(TiAl)N sufren un desajuste significativamente alto en este intervalo de 
temperaturas, así por ejemplo, el coeficiente de dilatación térmica del sustrato es 
de 13.1*10-6K-1 mientras que para el recubrimiento de (TiAI)N se reporta un valor 
medio de (8-10) *10-6K-1.  
 
Este comportamiento concuerda con los datos reportados por varios autores 
como A. E. Santana y Neretina, S para estudios térmicos similares [14,19,20,21]. A 
1000 °C se registra una disminución en el parámetro de red del (TiAI)N debido a 
la relajación de la red cristalina por efecto de la dislocación y consecuente fractura 
del recubrimiento producto de los cambios de temperatura así como por el 
asentamiento de las fases hex-AIN y TiN (111) fruto del proceso de 
descomposición spinodal. El proceso de dislocación fue registrado por medio de 
microscopía SEM y se presenta en la micrografía mostrada en la figura 3.6(a) y 
3.6(b) en la cual se aprecia claramente la factura que sufre el recubrimiento a 
1000 °C.  
 
Cualitativamente el aumento del parámetro de red del (TiAI)N se ve reflejado en el 
corrimiento de los picos de difracción hacia la derecha de su posición natural la 
cual también es un indicador de la existencia de macrotensiones por la expansión 
de la red cristalina. En la figura 3.7 se observa el corrimiento de los picos de 
mayor intensidad del (TiAI)N correspondientes a la orientación (200) crecido 
sobre acero AISI H13, registrando un cambio en la posición natural 2 Theta desde 
43,56° a 27 °C hasta la posición 2 Theta de 43,28° a una temperatura del 1000 
°C. La figura 3.8 registra el grado de corrimiento de la posición 2 Theta de los picos 
de difracción del (TiAI)N en función de la temperatura así como el corrimiento de 
la posición 2 Theta de los picos de difracción correspondientes a la orientación 
(110) del acero AISI H13 sin recubrir y sometido al mismo estudio térmico. El grado 
de corrimiento total de los picos de difracción del acero fue de 0,4° correspondiente 
a la diferencia entre la posición 2 Theta a 1000 0C que registró un valor de 
44,56° y el valor mostrado por este parámetro a temperatura ambiente 44,16°. 
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Este grado de corrimiento de los picos de difracción para el acero AISI H13 es 
notablemente mayor que el mismo parámetro registrado para el (TiAI)N el cual tuvo 
un valor de 0,28°. Las macrotensiones en la red cristalina del recubrimiento 
son producto en parte de la cohibición en la movilidad de la estructura 
cristalina del recubrimiento la cual se ve afectada por el sustrato debido a la 
diferencia en las propiedades térmicas en el sistema sustrato-recubrimiento [14,20,23] 
 
 
Figura 3.6 Fractura del recubrimiento de (TiAl)N, a 1000 ºC, crecido sobre acero AISI H13. 
 
 
Figura 3.7 Corrimiento de los picos de difracción del (TiAl)N ante los cambios de temperatura 
lineal. 
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Figura 3.8 Grado de corrimiento de los picos de difracción en función de la temperatura para el 
(TiAI)N crecido sobre acero AISI H13 y sometido a cambios lineales de temperatura desde 27°C 
hasta un tope de 1000 °C. 
Otro factor que contribuye al corrimiento de los picos de difracción es la expansión 
de la estructura cristalina provocada por el cambio térmico principalmente, así 
como la precipitación de AIN o la formación de AIOX que se presenta en el 
recubrimiento de (TiAI)N cuando este se somete a altas temperaturas (sobre 800 
°C), este comportamiento produce una reducción en el contenido de AIN en la 
composición del Ti1-xAIXN y un consecuente aumento en el parámetro de red debido 
a la coherencia estructural de los dominios formados de AIN y TiN [1]. Sin embargo, 
trabajos presentados por otros autores como Endler y A Escudeiro registran que 
esta precipitación de AIN provoca la formación de fases hex-AIN y TiN por efecto de 
descomposición spinodal a altas temperaturas, la cual puede provocar una 
disminución en el parámetro de red del recubrimiento si estas fases forman 
dominios de alta concentración de TiN y AIN en el recubrimiento. La precipitación 
del aluminio a altas temperaturas, sobre los 800 °C, provoca la formación de una 
fase hex-AIN tipo ZnS-Wrutzita y de TiN (111) por la descomposición spinodal del 
(TiAI)N, este proceso se entiende desde el concepto de energía libre de Gibbs, 
donde la formación de la fase de AIN requiere de menor energía que la posterior 
incorporación de Al a la estructura del Ti1-xAIXN [21,28]. La figura 3.9 muestra el 
esquema de la estructura hex-AIN tipo Wrutzita. Esta fase es una forma poliforma 
tipo ZnS en la cual los dos elementos forman cuatro orbitales híbridos (sp3) 
manteniendo una coordinación tetraédrica con una simetría hexagonal ya que la 
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estructura puede ser descrita como dos distribuciones tipo HCC interpretadas en las 




Figura 3.9 Estructura cristalina hex-AIN tipo Wrutzita. 
 
 
En la grafica los átomos de Al están en coordinación tetraédrica con los átomos de 
N y viceversa, compartiendo ambos tetraedros un vértice común. Las 
distribuciones electrónicas de los átomos corresponden a empaquetamientos 
compactos tipo FCC y HCC, la estructura tipo wrutzita se hace más estable al 
aumentar la diferencia de electronegatividad entre los elementos que la conforman, 
teniendo en cuenta que la máxima diferencia de electronegatividad es de 3,3, la 
estructura cristalina hex-AIN tipo Wrutzita muestra una estabilidad media debido a 
que la diferencia de electronegatividades del Al y N es de 1,43. La 
descomposición spinodal que sufre el (TiAI)N en procesos térmicos ha sido 
ampliamente reportado por varios autores como Tae-Ho Cha y S. H. Lee, A. E. 
Santana, A Horling y Vitali entre otros [10,14,23,24]. 
 
Los reportes indican que la formación de la estructura hexagonal depende de una 
alta concentración de aluminio en el recubrimiento de (TiAI)N y que puede 
inducir cambio en las propiedades térmicas y mecánicas del 
recubrimiento. En la figura 3.10 podemos observa el proceso de descomposición 
spinodal con la formación de TiN en la estructura del (TiAI)N crecido sobres acero 
AISI H13 y sometido a cambios térmicos lineales en el espectro tomado a 900 




Figura 3.10 Descomposición spinodal del (TiAl)N, crecido sobre acero AISI H13, en TiN (111) para 
la temperatura de 900 ºC. 
 
 
La formación de TiN (111) y de la estructura hex-AIN tipo Wrutzita por la 
descomposición spinodal del (TiAI)N pueden incrementar el desempeño mecánico y 
la resistencia a la corrosión del (TiAI)N a elevadas temperaturas. Parámetros como 
la dureza del material pueden mantenerse estables en aplicaciones que impliquen 
impactos térmicos sobre los 900 °C si en el proceso de descomposición spinodal 
se compensa la formación de TiN (111) con la formación de hex-AIN, sin 
embargo, la formación de hex-AIN provoca fallas en la cohesión de la 
estructura cristalina del (TiAI)N debido al desajuste volumétrico molar de la 
estructura cubica fcc-(TiAI)N y la hexagonal tipo wrutzita del hex-AIN, así como 
también por la mayor concentración del Al en las fronteras de grano que dentro de 
los mismos [14,23,29] La figura 3.11 muestra el ajuste del espectro de difracción 
utilizando la función Psudo-Voigt que evidencia la formación de la fase hex-AIN(110) 





Figura 3.11 Descomposición spinodal del (TiAl)N, crecido sobre acero AISI H13, en hex-AlN (110) 
para la temperatura de 800ºC. 
 
 
Por medio de espectroscopia de energía dispersada (EDS) fue corroborada la 
formación de (TiAI)N y su composición porcentual antes y después de ser 
sometidos a cambios térmicos, figura 3.12 y 3.13 respectivamente. Estos 
espectros corroboran la formación de (TiAI)N encontrada por la técnica de XRD. El 
primer espectro, mostrado en la figura 3.12, corresponde al (TiAI)N crecido sobre 
acero AISI H13 antes de ser sometido a cambios térmicos, complementario a este 
espectro se registra en la tabla 5 la composición superficial del (TiAI)N 
encontrada por EDS a estas condiciones.  
 
 
Figura 3.12 Espectro EDS del recubrimiento de (TiAI)N crecido sobre acero H13 antes de ser 
sometido a cambios térmicos lineales. 
Elemento  Wt %  At %  
N  50,48  70,21  
Al  30,62  22,09  
Ti  18,92  7,70  
Tabla 5. Composición elemental del (TiAI)N, crecido sobre acero AISI H13, previa a los cambios 
térmicos. 
 
El mismo análisis de EDS se realizo sobre el recubrimiento después de ser 
sometido a los cambios térmicos, el espectro EDS de (TiAI)N después de la 
variación térmica lineal se muestra en la figura 3.13, en el cual podemos apreciar el 
incremento en la intensidad relativa del pico principal de Ti respecto al de Al, así 
como la aparición de pequeños picos de Fe y O. La composición porcentual que 
se obtuvo después de los cambios térmicos lineales se detalla en la tabla 6. 
Estos espectros y composiciones concuerdan con los reportados por 
varios autores como V. Braic, M. Braic, M. Balaceanu en estudios realizados 
sobre (TiAI)N [26, 30] 
 
 
Figura 3.13 Espectro EDS del recubrimiento de (TiAI)N crecido sobre acero H13 después de ser 
sometido a cambios térmicos lineales. 
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Elemento  Wt %  At %  
N  34.28  46.89  
Al  26.61  18.90  
Ti  14.74  5.90  
O  23.36  27.97  
Fe  0.99  0.34  
Tabla 6. Composición elemental del (TiAI)N crecido sobre acero AISI H13 posterior a los 
cambios de temperatura lineal. 
 
 
La aparición de picos de hierro en los espectros EDS del (TiAI)N es debida al 
deterioro mismo que sufre la película a la temperatura de 1000 °C y presentada en 
la micrografía SEM correspondiente a la figura 3.6 donde se evidencia un marcado 
agrietamiento del recubrimiento, este agrietamiento deja zonas descubiertas del 
sustrato bajo las grietas las cuales tienen un ancho medio de 281 nm. Así mismo 
se evidencio la presencia de oxigeno en la superficie del recubrimiento 
posterior a los cambios térmicos, en un porcentaje significativo y el cual se 
relaciona con la formación de una finísima pero altamente adherida capa 
superficial de AI2O3 (Alúmina), que actúa como protección del (TiAI)N contra 
la oxidación al impedir la difusión de oxigeno hacia el recubrimiento y por 
ende hacia el sustrato. La formación de alúmina superficial es un fenómeno 
reportado por varios autores en diversos trabajos, y ha mostrado ser un 
mecanismo muy eficiente contra la oxidación ya que el recubrimiento mismo 
actúa como reservorio de Al para formar y mantener la capa protectora de 
AI2O3 [14,21,28,29,30,31] 
 
La figura 3.14 registra la variación del tamaño de cristalito en función de la 
temperatura para el (TiAI)N crecido sobre acero AISI H13 y sometido a cambios 
térmicos lineales. La grafica no registra una tendencia marcada para el tamaño de 
cristalito en función de la temperatura. Este parámetro registro un valor medio de 
27 nm para las temperaturas inferiores a los 500 °C. Para el intervalo de 500 y 600 
°C el tamaño de cristalito registro un incremento significativo, hasta un valor 
máximo de 77,27 nm para la temperatura de 600°C. Este aumento en el tamaño 
de grano obedece al incremento en la coalescencia de granos por efectos 
términos de reacomodación de la red cristalina. Varios autores reportan 





Figura 3.14 Tamaño de cristalito en función de la temperatura para el (TiAI)N crecido sobre acero 
AISI H13 y sometido a cambios térmicos lineales. 
 
 
Sin embargo, para el intervalo de temperaturas de 700 a 1000 °C el tamaño de 
cristalito muestra una reducción considerable del valor mostrado a 600 °C, esta 
disminución se relaciona con la aparición de las fases hex-AIN y TiN (111) 
producto del proceso de descomposición spinodal que sufre el recubrimiento, 
como es reportado por varios autores como Santana, Endier, Vraic y Tae-Ho 
Cha, ya que este proceso presupone una migración de átomos de Ti de la 
estructura cristalina para generar nuevos crista les de AIN y TiN, lo que 
ocasiona la formación de dominios cristalinos ricos en Al y dominios cristalinos ricos 
en Ti y por ende disminuyendo el tamaño de cristalito y de orientación preferencia¡ 
de la estructura ternaria (TiAI)N [10,26,28,29]. El cambio en la estructura cristalina 
se ve reflejado de forma directa en la microdeformación de la red. La 
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figura 3.15 muestra la variación de la microdeformación de la red 
cristalina del (TiAI)N crecido sobre acero AISI H13 en función de la 




Figura 3.15 Microdeformación en función de la temperatura para el (TiAI)N crecido sobre acero 
AISI H13 y sometido a cambios térmicos lineales. 
 
 
Aunque la grafica no muestra un tendencia clara, es posible relacionar la variación 
de la misma en función de la temperatura con los análisis hechos en este mismo 
sentido para los demás parámetros estructurales del (TiAI)N. Por ejemplo, se puede 
evidenciar un aumento en la microdeformación del recubrimiento para la primera 
variación de la temperatura de 27 °C hasta los 100 °C, desde un valor de 0,0012 ± 
0,0041, debido al estrés intrínseco de Penning generado por las condiciones del 
proceso de crecimiento de recubrimiento [34] , hasta un valor de 0,0098± 0,0033 a 
100 °C. Este aumento en la microdeformación obedece a varios factores como la 
compresión de la red cristalina por la reducción del parámetro de red para este 
intervalo de temperaturas, como también a la disminución del tamaño de 
cristalito en el mismo rango de temperaturas lo que incrementa las fronteras de 
grano en la red. Para el intervalo térmico entre 500 y 600 °C, el valor de 
microdeformación muestra su menor expresión registrando 1,28x10-4 ± 0,00051 a 
600 °C, este valor de microdeformación significativamente pequeño en 
comparación con los valores registrados en el resto de la grafica, obedece al 
elevado tamaño de cristalito mostrado para el mismo intervalo térmico en 
comparación con los demás registrados en la grafica 3.15, lo que reduce las 
fronteras de grano en la estructura del recubrimiento, es de notar que la 
orientación cristalográfica así como el parámetro de red del recubrimiento en este 
rango de temperaturas mantenían un valor medio acorde con los reportes de estos 
parámetros para películas de (TiAI)N con bajo nivel de estrés [14,23,26,28]. Estos datos 
indican que para temperaturas del orden de los 500 °C los recubrimientos de (TiAI)N 
alcanzan un grado de organización cristalográfica superior que para los demás 
rangos de temperatura estudiados, es decir, para estas temperaturas se alcanza 
un acople optimo entre la estructura cristalina del recubrimiento y el sustrato, fruto 
de las similitudes en las propiedades térmicas de los mismos en este 
margen térmico así como de un eficiente desempeño cinético de la red 
cristalina en el proceso de reorganización cristalográfica para estas temperaturas. 
 
En el intervalo térmico entre 700 y 900 °C se incrementa el índice de 
microdeformación del material significativamente hasta un valor tope de 0,017 ± 
0,002 registrado a 800 °C, este fenómeno es producto de la expansión térmica de 
la red cristalina del (TiAI)N así como de la aparición de las fases hex-
AIN(110) y TiN(100) por sustitución de átomos de Ti de mayor radio atómico que su 
sustituyente Al, ya que la diferencia volumétrica entre estas estructuras 
genera un estrés residual de tipo compresivo en la red cristalina por la 
coherencia de las fronteras de grano de los dominios ricos en Ti, con radio 
atómico mayor que el del Al, y los dominios ricos en Al. Otro factor que 
contribuye a este aumento en la microdeformación del material es el incremento en 
las fronteras de grano producidas por la disminución del tamaño de grano 
registrado para este intervalo de temperaturas en la figura 3.14 [30,31,32,33,34]. 
Finalmente se registra una disminución en la microdeformación del (TiAI)N para la 
temperatura de 1000 °C cuyo valor se registro en 0,0062 ± 0,004 respecto al 
valor registrado a 900 °C de 0,013 ± 0,002, debido a la relajación de la red 
cristalina producto del proceso de dislocación de la estructura cristalina 
reflejada en la fractura que sufrió el recubrimiento a esta temperatura tope y que 
se registra en la micrografía SEM presentada en la figura 3.6. La técnica de 
SPM en su modo AFM permitió estudiar la topografía de las muestras de acero 
AISI H13 antes y después de ser sometidos a los cambios térmicos lineales. La 
figura 3.16 muestra, a una escala de 20µm de lado, la topografía del acero antes 
75 
 
de ser sometido a la variación térmica. El detalle morfológico superficial es 




Figura 3.16 Imágenes de AFM de la topografía del acero AISI H13 antes de ser sometido a la 
variación lineal de temperatura, temperatura de 27 °C. 
 
 
Los cambios de temperatura generaron un notorio incremento en el detalle 
topográfico del acero H13. En la figura 3.17 se aprecia la morfología de tipo 
granular del acero AISI H13 después de los cambios de temperatura.  La 
imagen es tomada a una escala de 20 µm de lado. Sobre este área se registro, 
utilizando las técnicas de PDM y FMM, la variación en la dureza superficial de la 
muestra sometida a los cambios de temperatura. 
 
 
Figura 3.17 Imágenes de AFM de la topografía del acero AISI H13 después de ser sometido a la 
variación lineal de temperatura, temperatura 900°C. 
Por medio de la técnica de SPM en su modo de funcionamiento PDM y FMM se 
identificaron nuevas fases superficiales del acero AISI H13 después de ser 
sometido a los cambios de temperatura lineales, estas fases nuevas se 
aprecian como la variación en la escala de grises de las imágenes PDM y FMM y 
representan zonas más duras en la superficie del material para los contrastes 
oscuros y fases más blandas en las áreas claras en la imagen de PDM y 
viceversa para las imágenes FMM. Esta variación en la escala de grises responde 
al cambio en la señal que genera la sonda montada en el cantiléver al realizar 
el análisis, así, en el modo PDM (microscopia de detección de fase) se registra la 
variación en la fase de la señal eléctrica que es generada al realizar el barrido 
de la muestra, al pasar de una zona de mayor dureza a una de menor dureza en 
la superficie de barrido. Simultáneamente el se registra la variación de la amplitud 
de la señal del cantiléver ante los cambios de dureza de la zona de barrido para 
generar la imagen FMM (microscopia de modulación de fuerza) en la cual 
las zonas duras del material generan un contraste claro y un contraste oscuro 
para las zonas blandas en la superficie de barrido. En la figura 3.18 podemos 
apreciar las imágenes PDM y FMM del acero AISI H13 antes de ser sometido a 
los cambios de temperatura lineal.  
 
Las imágenes se tomaron a una escala de 20µm de lado, en ellas se revela una 
superficie uniforme en términos generales, en cuanto a dureza superficial se hace 
referencia, se registra un contraste en la escala de grises propio de la topografía 
que presenta el acero AISI H13 después del proceso de pulido. En contraste, la 
figura 3.19, tomada al acero después de haber realizado los cambios de 
temperatura, revela la formación de zonas con diferente grado de dureza al que 
muestra el resto de la superficie, estas zonas se presentan principalmente en las 
fronteras de grano del acero, zonas por las cuales se produce la difusión de 
oxigeno hacia la matriz de hierro provocando la oxidación del material. Estas 
regiones de contraste se pueden asociar con los óxidos de hierro 
registrados por la técnica de XRD para el acero AISI H13 después de ser 




Figura 3.18 Imágenes PDM y FMM del acero AISI H13 antes de los cambios de temperatura, 
temperatura 27 °C. Área de barrido 20N de lado. 
 
 
Figura 3.19 Imágenes PDM y FMM del acero AISI H13 después de los cambios lineales de 
temperatura, temperatura 900 °C. Área de barrido 20um de lado. 
 
La técnica de EDS permitió confirmar la formación de óxido de hierro en la 
superficie del acero AISI H13 después de los cambios de temperatura lineales. La 
figura 3.20 presenta el espectro EDS del acero después de la variación de 
temperatura, este espectro revela un alto porcentaje de oxígeno difundido en la 
superficie de la muestra, confirmado así los datos presentados por la técnica de 
XRD en la figura 3.1. La tabla 7 muestra la composición química superficial del 
acero AISI H13 después de los cambios térmicos lineales hasta la temperatura 
tope de 900 °C. Se resalta el alto contenido de oxigeno en la muestra producto 
del proceso de oxidación que sufre el material. 
 
 
Figura 3.20 Espectro EDS del acero AISI H13 calentado hasta 900 °C 
 
 
Elemento Wt % At % 
C 5.59 10.15 
0 52.84 72.06 
Si 3 2.33 
S 0.45 0.31 
V 0.51 0.22 
Cr 8.31 3.49 
Fe 29.30 11.45 
Tabla 7. Composición superficial del acero AISI H13 posterior a la variación de temperatura 
hasta 900 °C 
Por medio de microscopia SEM se detectaron zonas de mayor deterioro en la 
superficie del acero después de los cambios térmicos. La figura 3.21 registra la 
formación de estas zonas en una escala de 200 µm con una zona ampliada a 
una escala de 20 µm. La técnica EDS permitió analizar la composición química 
superficial de las zonas de deterioro en particular, mostradas en la figura 3.22.  
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El espectro EDS correspondiente al análisis realizado sobre la zona deteriorada 
se presenta en la figura 3.22, este espectro muestra un alto contenido de oxigeno 
y hierro en las zonas de mayor deterioro en la superficie del acero H13 
confirmando así la formación de óxidos de hierro en el acero AISI H13 detectados 
por la técnica de difracción de rayos X. Estos dos estudios son complementados 
con análisis PDM (Microscopia de Detección de Fase) y FMM (Microscopia de 
Modulación de Fuerza), mostrados a continuación. La tabla 8 muestra la 
composición química superficial, tomada por la técnica de EDS, de las zonas de 
mayor deterioro del acero AISI H13 sometido a los cambios de temperatura 
lineal desde 27 °C hasta 900 °C. 
 
 
Figura 3.21 Micrografía SEM del acero AISI H13 después de ser sometido a cambios térmicos 
lineales hasta los 900 °C a una escala de 200 µm y una zona ampliada a una escala de 20 µm. 
 
 
Figura 3.22 Espectro EDS de la zona de deterioro del acero AISI H13 sometido a cambios 
térmicos lineales hasta la temperatura de 900 °C 
ELEMENTO  Wt %  At %  
C  3.62  6.79  
O  54.14  76.17  
Cr  0.46  0.20  
Mn  0.43  0.18  
Fe  41.35  16.66  
Tabla 8. Composición química superficial de las zonas de mayor deterioro del acero AISI H13 
sometido a los cambios de temperatura lineal desde 27 °C hasta 900 °C. 
 
 
Por la técnica de SPM se calcularon las características topográficas de los 
recubrimientos duros de (TiAI)N crecidos sobre acero AISI H13 antes y después 
de ser sometidos a los cambios térmicos. Utilizando el modo de PDM y FMM se 
analizaron los cambios de fase en la superficie del recubrimiento. También por SPM 
se determino el cambio en el tamaño de grano y la rugosidad de los 
recubrimientos producto de las variaciones térmicas. La grafica 3.23 tomada por 
la técnica de AFM, a una escala de 20 µm de lado, muestra la topografía del 
recubrimiento de (TiAI)N crecido sobre acero AISI H13.  
 
La imagen muestra una topografía granular propia de los recubrimientos crecidos 
por la técnica de PVD y que obedece en gran medida a la teoría de Zonas 
propuesta por Thorton para explicar el mecanismo de crecimiento columnar de 
recubrimientos duros por este tipo de técnicas.  
 
En la figura 3.24 se muestra la imagen del recubrimiento sometido a los cambios 
de temperatura lineal, a la misma escala de la figura 3.23. Se aprecia una topografía 
granular pero con mayor uniformidad que la presentada por el recubrimiento antes 





Figura 3.23 Imagen topográfica del (TiAI)N crecido sobre acero H13 obtenida por la técnica de 
AFM. 
 
Figura 3.24 Imagen topográfica del (TiAI)N crecido sobre acero H13 obtenida por la técnica de 
AFM. 
En la figura 3.25 se realiza un análisis de las fases superficiales del recubrimiento 
antes (3.25 a) y después (3.25 b) de los cambios de temperatura utilizando FMM y 
PDM. En la figura 3.25 (a) se muestra variación en la escala de grises de las 
imágenes PDM y FMM producto más del detalle topográfico del recubrimiento, 
antes de ser sometido a los cambios de temperatura, que a la posible presencia 
de alguna fase superficial ajena al (TiAI)N. En la figura 3.25 (b) se aprecian los 
análisis PDM y FMM del (TiAI)N crecido sobre acero AISI H13 y sometido a los 
cambios de temperatura lineal. Las imágenes revelan una variación mínima en la 
escala de grises, lo que indica una homogeneidad en la dureza superficial de la 
muestra. Los contrastes en la escala de grises de las imágenes se presentan 
producto del detalle topográfico del material más que de alguna variación en la 
dureza en la superficie del mismo. Estos resultados complementan los obtenidos 
por la técnica de XRD y EDS que no revelaron la formación de algún tipo de oxido 
en el recubrimiento con los cambios de temperatura lineal lo que infiere la alta 
temperatura de oxidación de estas películas de (TiAI)N crecidas sobre acero AISI 
H13, superior a los 1000 °C. 
 
 
Figura 3.25 imágenes PDM y FMM del (TiAl)N crecido sobre acero AISI H13 a) antes de los 
cambios térmicos lineales, y b) posterior a los cambios de temperatura. 
 
 
La figura 3.26 muestra el estudio que permitió determinar el tamaño de grano del 
recubrimiento de (TiAI)N crecido sobre acero AISI H13. Se observa que el valor 
promedio de tamaño de grano antes de los cambios térmicos fue 0.267 µm, 
valor que se incremento a 1.84 µm con el cambio térmico de la muestra hasta 
los 1000 °C. Este aumento en el tamaño de grano del material se explica por el 
proceso de reordenamiento cristalográfico de la estructura cristalina del 
recubrimiento al producirse acople de cristales de menor grado de energía de 
formación con aquellos que poseen un mayor grado de energía interna al elevar la 
temperatura, esto por la tendencia natural del recubrimiento en mantener el menor 
grado de energía interna estructural. El aumento en el tamaño de grano reduce en 
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gran medida el desgaste por fricción de los recubrimientos duros al reducir la 
rugosidad de los mismos ya que la rugosidad es la medida del conjunto de defectos 
superficiales de un material y que se determino igualmente por la técnica de SPM, 
esto se realiza tomando datos de rugosidad en varias regiones del recubrimiento, 
en nuestro caso 3 regiones de 10 µm de lado cada una para cada análisis, 
con las cuales se determina el valor promedio del factor RMS, que se calcula 
promediando las rugosidades promedio en cada zona de estudio. 
 
 
Figura 3.26 Determinación del tamaño de grano del (TiAI)N crecido sobre acero H13 antes 




En la figura 3.27 el estudio que permitió determinar la rugosidad del (TiAI)N antes 
de ser sometido a los cambios térmicos. El valor promedio de rugosidad 
obtenido fue de 223.56 Å, valor que se redujo a un valor promedio de 198.25 Å 
después de realizar las variaciones térmicas. La disminución de la rugosidad del 
material incrementa su desempeño en ambientes corrosivos como al que se 
someten los aceros en el proceso de inyección de Aluminio. El mismo estudio 
realizado sobre el recubrimiento de (TiAI)N, en el cual se determino la disminución 
de la rugosidad del recubrimiento después de los cambios de temperatura lineal 
en una de las zonas de análisis de este parámetro. 
 
 








3.1.1.2 Cambios variables de temperatura correspondientes al ciclo de 
inyección. 
 
Para analizar el impacto que tiene recubrir el acero AISI H13 y la FPN con (TiAI)N 
ante el proceso de inyección, desde el punto de vista térmico, se realiza la 
simulación del proceso de inyección de rines utilizando la cámara de temperatura 
del difractometro Bruker AXS, esta simulación consta de un estudio térmico 
compuesto de 14 momentos térmicos escogidos entre los puntos críticos del 
proceso de de inyección promedio mostrado en el capítulo 2. Estos 14 puntos en 
conjunto forman una curva mezcla de rampas ascendentes y descendentes de 
temperatura según sea la parte del proceso que se esté simulando. Cada punto en 
esta rampa representa un momento específico del ciclo completo de inyección 
promedio realizado por la empresa, el tiempo de permanencia isoterma y el valor 
de la temperatura en esta grafica varia en algún grado para los diferentes tipos de 
rines que se producen en MADEAL S.A debido al volumen y a la geometría de 
los mismos. Para determinar el impacto de las variaciones térmicas propias 
del proceso de inyección en el acero AISI H13 y la FPN se realizo una simulación 
del proceso en la cámara de temperatura del XRD elevando la temperatura del 
material hasta las temperaturas críticas mostradas en la figura 3.28 con el 
objetivo de simular el proceso completo de inyección. Se tomaron 14 patrones de 
difracción correspondientes, cada uno, a una temperatura especifica de la curva de 
simulación del ciclo de inyección, con este estudio se pudo analizar el 
comportamiento cristalográfico del acero AISI H13 y la FPN antes y después de ser 
recubierto con (TiAI)N. Es de notar que las temperaturas de la curva que simula el 
proceso de inyección están 100° C por debajo de las temperaturas del ciclo como 
tal debido a que los moldes son recubiertos con pintura refractaria que los 
protege en esta medida de las condiciones de trabajo. 
 
El tiempo de permanencia isoterma de los materiales para la toma de cada uno de 
los espectros de difracción fue de 84 min correspondiente al tiempo que tarda el 
equipo de difracción en realizar el barrido 2 Theta completo para adquirir cada 
uno de los espectros.. La figura 3.29 muestra los espectros de difracción tomados 
al acero AISI H13 antes de ser recubierto y sometido a la curva de simulación del 
ciclo de inyección que genera cambios no lineales de temperatura sobre las 
muestra. Cada espectro corresponde a una temperatura específica de dicha curva. 
 
Figura 3.28 Curva simulada del ciclo de inyección de rines de la empresa MADEAL S.A. 
 
 
El primer espectro, tomado a 27 °C, muestra un patrón típico del hierro y que 
corresponde por los reportados por la literatura para el acero AISI H13 [1]. Para los 
incrementos térmicos desde temperatura ambiente (27 °C) hasta 400 °C se 
registran el corrimiento de los picos de difracción por efecto de la tensión en 
la red cristalina del acero así como un ensanchamiento de los mismos que 
evidencian un aumento en el estrés del material al aumentar la temperatura. En la 
figura 3.30 podemos apreciar el corrimiento de los picos de difracción de mayor 
intensidad del acero AISI H13 correspondientes a la orientación (110), por efecto del 
incremento de la temperatura en el material. 
 
Se describe un comportamiento de la red cristalina del material al variar la 
temperatura de forma "aleatoria" la temperatura. Es así como para incrementos 
lineales de temperatura, por ejemplo para el rango entre la temperatura ambiente 
hasta 400 °C, se observa un corrimiento casi lineal de los picos de difracción hacia 
la izquierda de su posición natural al igual que para el intervalo de 300 °C, 370 °C y 




Para los cambios "aleatorios" posteriores a la primera temperatura de 400 °C los 
picos de difracción presentan un corrimiento hacia la izquierda en la posición 2 
Theta con los incrementos de temperatura o hacia la derecha si se produce 
disminución térmica respecto a la temperatura precedente en el estudio térmico. 
Este comportamiento de los picos de difracción se debe a la expansión de la red 
cristalina del acero ante el aumento de temperatura y la relajación de la misma al 
disminuir la temperatura. 
 
Figura 3.29 Espectros de difracción de rayos X para las distintas temperaturas de la curva de 
inyección a las cuales se somete el acero H13. 
 
Figura 3.30 Corrimiento y ensanchamiento de los picos de difracción de mayor intensidad del Fe 




Figura 3.31 Corrimiento de los picos de difracción del (TiAl)N sometido a cambios de temperatura 




En comparación, la figura 3.31 registra el corrimiento de los picos 
correspondientes a la orientación (200) del (TiAI)N crecido sobre acero H13 y 
sometido al mismo proceso térmico, se aprecian como los picos del sustrato, 
acero AISI H13, correspondientes a la orientación (100), recubierto con (TiAI)N, 
sufren igualmente un corrimiento de su posición 2 Theta de manera 
análoga a la registrada para el acero sin recubrir. Los espectros de difracción 
correspondientes al acero AISI H13 antes de ser recubierto y sometido a la 
simulación térmica del proceso de inyección, mostrada en la figura 3.29, 
evidenciaron la deformación del pico de menor intensidad del hierro 
correspondiente a la orientación (200) para el intervalo de temperaturas de 400 
a 250 °C. La disminución térmica en este punto obedece, en el proceso de 
inyección de rines, a un periodo de limpieza e inspección de los moldes que se 
realiza antes de iniciar la inyección del aluminio como tal en los moldes, este 
proceso abarca un tiempo promedio de 20 min. Posterior a este proceso se inicia 
la inyección del aluminio, esto acarrea una variación de temperaturas en 
rampas ascendentes y descendentes en un intervalo entre 400 y 500 °C en 
promedio, que se alternan por un periodo total de 135 min aproximadamente, este 
tiempo varia en algún grado para las diferentes líneas de producción de la 
empresa, las variaciones "aleatorias" del proceso se dan por las características de 
los moldes, las maquinas inyectoras y los estándares de calidad manejados por la 
empresa MADEAL S.A. 
 
Culminado este periodo se produce la extracción del rin terminado y se inicia un 
nuevo ciclo de inyección, este proceso solo se detiene al completar la línea de 
producción estipulada por la empresa, por fallo del sistema automatizado que 
controla el proceso productivo o por deterioro de una de las piezas del molde de 
inyección que genera defectos en los rines terminados. Este deterioro se presenta 
con mayor frecuencia en la pieza del molde fabricada con FPN debido a la menor 
estabilidad térmica de este material ante el impacto térmico del ciclo de inyección. 
El deterioro de alguna parte de los moldes de inyección obliga a interrumpir el 
proceso de producción para reemplazar la pieza defectuosa, esta interrupción 
genera sobrecostos en el proceso productivo debido a la pérdida de tiempo de la 
línea de producción así como también por el valor adicional que le genera a la 
empresa tener que reparar o cambiar definitivamente las piezas del molde que se 
han deteriorado. La principal causa de avería en los moldes de inyección se 
asocia con los procesos de oxidación que sufren las matrices que los componen 
debido a los cambios térmicos propios del ciclo de inyección. El tiempo de vida de 
los moldes varía en función del tipo de rin que este en línea de producción, 
principalmente por las diferencias geométricas y volumétricas de cada uno de los 
tipos de rines que se fabrican en MADEAL S.A. 
 
El desdoblamiento del pico de hierro correspondiente a la orientación (200) 
coincide con la aparición de distintos óxidos de hierro como la hematita, y 
magnetita (Fe203 y Fe304). Los espectros tomados para las variaciones térmicas 
posteriores al inérvalo 400-250 °C reflejan una mayor intensidad relativa de los 
picos correspondientes a estos óxidos lo cual indica un incremento en la difusión 
del oxigeno hacia la matriz del acero. La aparición de estos óxidos de hierro en la 
estructura del acero AISI H13 responden al comportamiento que tiene el mismo 
ante los cambios de temperatura, la formación de estos óxidos depende de la 
presión parcial de oxigeno a la cual se presenten estos cambios, esta 
dependencia es predicha por los modelos propuestos por Ellingham-Richards para 
metales puros, sin embargo para materiales aleados como el acero AISI H13 es 
necesario utilizar modelamiento computarizado por software especializado en 
procesos termodinámicos como Termal-Calc como lo reportan MIN Yong-an et all [1]. 
Se encontró que para presiones parciales de oxigeno bajas, del orden de 10-24 Pa, 
se favorece la formación de Fe2O3 mientras que presiones parciales de oxigeno 
relativamente altas, del orden de entre 10-20 hasta 10-16 Pa, favorecen la formación 
de Fe3O4. 
 
En la figura 3.32 se grafica el grado de corrimiento de los picos de difracción de 
mayor intensidad relativa del acero AISI H13 sin recubrir como del (TiAI)N 
crecido sobre este acero en función de la temperatura de inyección. En esta 
grafica se puede apreciar el mayor grado de corrimiento de los picos de difracción 
del acero sin recubrir el cual registro un valor de 0,22 ± 0.024°, correspondientes a 
la variación entre la posición del pico de mayor intensidad del hierro Fe (110) 
desde la temperatura ambiente 27 °C hasta la temperatura final de la simulación 
del ciclo de inyección 470 °C. En contraste, la variación mostrada por el grado 
de corrimiento del pico de mayor intensidad del (TiAI)N (200) crecido sobre acero 
AISI H13 y sometido a la curva de simulación del ciclo de inyección para este rango 
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de temperaturas, marco un valor de 0,080 ± 0.002°, el menor corrimiento de los 
picos de difracción del recubrimiento evidencian una menor expansión de la red 
cristalina del mismo, en comparación con la del acero sin recubrir, ante los cambios 
de temperatura que simulan el proceso de inyección de rines, lo que demuestra una 
mayor estabilidad térmica del recubrimiento ante los cambios térmicos en 
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Figura 3.32 Grado de corrimiento de los picos de difracción del acero H13 y del (TiAl)N crecido 
sobre acero H13 sometidos a cambios de temperatura que simulan el proceso de inyección de 
rines. 
 
Por medio de la técnica de SPM, en su modo de microscopia de fuerza atómica 
(AFM) se detectaron los cambios en la topografía del acero H13 después de realizar 
la simulación del ciclo de inyección. Las imágenes tomadas en una escala de 
40µm de lado, mostradas en la figura 3.33 evidenciaron una superficie de carácter 
granular similar a la topografía del acero sometido a los cambios lineales de 
temperatura, y con mayor detalle topográfico que la superficie del acero antes 
de ser sometido a cambios térmicos mostrada. El modo de microscopia de 
detección de fase PDM y microscopia de modulación de fuerza FMM confirmo la 
presencia de distintas fases superficiales en la muestra de acero AISI H13 
sometida a los cambios de temperatura, figura 3.34, las cuales se asocian con los 
óxidos detectados por medio de difracción de rayos X. 
 
 
Figura 3.33 Imágenes de AFM de la topografía del acero H13 después de ser sometido a la 
simulación de la curva de inyección. 
 
 
En las imágenes PDM las regiones oscuras corresponden a zonas con mayor 
dureza superficial en acero y los contrastes claros a zonas con menor grado de 
dureza superficial, esta variación en el contraste de las imágenes PDM y 
FMM se produce por el cambio en la señal registrado por el SPM al pasar la 
sonda montada en el cantiléver de dicho equipo de una zona con cierto grado 
de dureza a una zona más blanda o dura en la superficie de la muestra analizada. 
Las imágenes muestran un alto grado de contraste en la escala de grises en 
comparación con las imágenes PDM y FMM del acero AISI H13 tomadas antes de 
los estudios térmicos. 
 
Comparando el estudio PDM y FMM del acero AISI H13 posterior a los cambios de 
temperatura que simulan el proceso de inyección con los mismos análisis del acero 
AISI H13 pero sometido a los cambios térmicos lineales, podemos apreciar un 
mayor cambio en la dureza superficial del acero asociado con los procesos de 
oxidación producto de la variación térmica realizada sobre el acero. Este hecho 
se relaciona con la variación "aleatoria" que presupone este proceso en rampas 
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ascendentes y descendentes a diferentes rangos de temperatura al producir estas 
rampas expansiones y relajaciones de la red cristalina que generan regiones 
entre las fronteras de grano del acero por las cuales se difunde el oxigeno. La 
técnica de EDS permite confirmar los procesos de oxidación registrados en el 
acero AISI H13 posterior a los cambios de temperatura que simulan el ciclo de 
inyección de rines y registrados por las técnicas de XRD y SPM en su modo de 
PDM y FMM. 
 
 
Figura 3.34 Microscopia PDM y FMM del acero H13 sometido a la simulación de la curva de 
inyección, área de barrido 20μm de lado. 
 
 
La figura 3.35 muestra el espectro de EDS tomado al acero AISI H13 sometido a los 
cambios térmicos que simulan el ciclo de inyección de rines. La imagen muestra 
una alta intensidad de picos de hierro y oxigeno principalmente. La composición 
química superficial del acero, posterior a los cambios de temperatura del ciclo de 
inyección de rines, se registra en la tabla 9. La tabla muestra un alto contenido de 
oxigeno en la superficie del acero posterior a los cambios de temperatura, esto 
corrobora la formación de óxidos de hierro registrada por la técnica de difracción 
de rayos X y que se asocian con la variación en la escala de grises en las 
imágenes PDM y FMM del acero posterior a los cambios de temperatura. 
 
Estas mismas técnicas de caracterización, aplicadas al (TiAI)N crecido sobre 
acero AISI H13 y sometido a los cambios térmicos que simulan el ciclo de 
inyección de rines, permiten evaluar el grado de protección contra la 
oxidación que brinda el (TiAI)N al acero. La grafica 3.36 muestra los espectros 
de difracción de rayos X del (TiAI)N crecido sobre acero AISI H13 y sometido a los 
cambios de temperatura que simulan el ciclo de inyección. Las figura 3.37 y 3.38 
muestran, respectivamente, las zonas correspondientes a los intervalos 2 Theta 




Figura 3.35 Espectro EDS del acero H13 sometido a cambios térmico que simulan el proceso de 
inyección de rines. 
 
 
Elemento Wt % At % 
C 7.60 17.36 
0 30.19 51.79 
Si 0.55 0.54 
Mn 0.23 0.23 
Fe 61.20 30.08 
Tabla 9. Composición química superficial del acero AISI H13 sometido a cambios térmicos que 






Figura 3.36 Espectros de difracción de (TiAl)N crecido sobre acero H13 sometido a las variaciones 
térmicas que simulan el ciclo de inyección de rines. 
 
 
Figura 3.37 Espectros de difracción de rayos X del (TiAl)N crecido sobre acero H13 en el intervalo 




Figura 3.38 Espectros de difracción de rayos X del (TiAl)N crecido sobre acero H13 en el intervalo 
2 Theta entre 55 y 80 grados para cambios variables de temperatura. 
 
 
El primer espectro de difracción tomado a una temperatura de 27 °C presenta un 
patrón que corresponde con los datos reportados para el (TiAI)N por diversos 
autores [27,28]. Se registra una mayor intensidad relativa del pico de difracción 
correspondiente a la orientación (200). Se registro también picos para 
las orientaciones (111), (220), (311) y (222) en un rango 2 Theta entre 35 y 80 
grados. Para ninguno de los 14 espectros tomados a las distintas temperaturas de la 
curva de simulación del ciclo de inyección se evidencia la aparición de algún tipo de 
oxido o fases nuevas de TiN o hex-AIN que revelaran procesos de 
descomposición spinodal en el recubrimiento. La intensidad relativa de los picos 
de difracción permitió calcular el grado de orientación preferencial del 
recubrimiento y el acero reflejado en el coeficiente de textura cristalográfica, así 
como la variación de este parámetro en función de la temperatura del ciclo de 
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inyección simulado. La figura 3.39 muestra la variación del coeficiente de textura 
cristalográfica del acero AISI H13 sin recubrir y del (TiAI)N crecido sobre este acero 
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Figura 3.39 Cambio del coeficiente de textura cristalográfica en función de la temperatura para el 
acero H13 y el (TiAl)N crecido sobre acero H13. 
 
 
La grafica 3.39 muestra que el acero presenta un mayor grado en la textura 
cristalográfica en comparación con el (TiAI)N, con un valor medio de 0,93005 ± 
0,00265, esto es debido a la marcada orientación preferencial del plano (110) del 
acero, cuya intensidad relativa es notoriamente superior que la presentada por el 
pico correspondiente a la orientación (200). En contraste los espectros de 
difracción del (TiAI)N muestran una marcada competencia entre las orientaciones 
preferenciales correspondientes a los planos (111) y (200) principalmente, con 
predominancia de este último plano, lo que explica el valor medio del coeficiente 
de textura cristalográfica del (TiAI)N que registro un valor de 0,535 ± 0,003. Sin 
embargo la variación máxima del coeficiente de textura cristalográfica del 
recubrimiento en función de la temperatura de inyección es notablemente menor 
a la del acero al registrar un valor de 0,049 ± 0,012 correspondiente a la 
diferencia entre el valor máximo de este parámetro (0,565 ± 0,029) para la 
variación térmica 11 de la curva de simulación del ciclo de inyección y el valor 
mínimo registrado en la textura cristalográfica para la octava variación térmica 
de la curva de simulación con un valor de 0,516 ± 0,019, en comparación con la 
mayor diferencia registrada para el acero AISI H13. Sin recubrir el cual marco un 
valor de variación máxima del coeficiente de textura cristalográfica de 0,078 ± 
0,025, correspondiente a la diferencia entre el valor máximo de textura 
cristalográfica registrada para el acero en la variación térmica 6 con un 
valor de 0,923 ± 0,002 y el valor mínimo de este parámetro encontrado en el punto 
de temperaturas número 10 con un valor de 0,845 ± 0,085. Esto es un indicador 
de una mayor estabilidad cristalográfica del (TiAI)N ante los cambios de 
temperatura en comparación al acero AISI H13 sin recubrir. 
 
El parámetro de red, calculado mediante el método de Rietveld, es otro factor que 
indica el alto grado de estabilidad cristalográfica del (TiAI)N ante los cambios 
térmicos que simulan el ciclo de inyección. La grafica 3.40 muestra la variación del 
parámetro de red en función de la temperatura del ciclo de inyección, en conjunto 
no se aprecia una tendencia definida en función de los cambios térmicos. A 
temperatura ambiente el parámetro de red registró un valor de 4,1546 ±0,00915 Å 
el cual fue el menor valor registrado para todo el estudio térmico del ciclo de 
inyección, esto indica que el proceso de crecimiento induce un estrés intrínseco 
por efecto Penning de tipo compresivo en la estructura cristalina del recubrimiento 
de (TiAI)N el cual se libera en alguna medida progresivamente con los 
incrementos térmicos posteriores por efecto de reacomodación cristalográfica del 
recubrimiento sobre el sustrato.  
 
Este comportamiento concuerda con los reportes realizados por autores como V. 
Braic, E Santana y M. H. Staia entre otros para el (TiAI)N [26,28,35]. Para las distintas 
rampas de temperatura se registro un valor medio de 4,16548 ±0,00185 Å por el 
parámetro de red, el valor máximo alcanzado fue de 4,1751±0,0922 Å, para la 
variación térmica número 4 correspondiente a una temperatura de 300 °C. La 
grafica también permite constatar el proceso de expansión y relajación de la red 
cristalina ante las rampas ascendentes y descendentes de temperatura y 
evidenciada en el corrimiento de los picos de difracción hacia la izquierda de la 
posición 2 Theta para incrementos térmicos y hacia la derecha de la posición 2 
Theta previa, para reducciones de temperatura.  
 
Para rampas ascendentes de temperatura el parámetro de red muestra una 
tendencia creciente y un comportamiento decreciente para las rampas térmicas 
descendentes. Este proceso de expansión y relajación de la red cristalina es un 
factor que induce estrés por microdeformación de la red cristalina, la cual fue 
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calculada utilizando la ecuación de Sherrer. La grafica 3.41 muestra la variación de la 
microdeformación de la red cristalina del (TiAI)N crecido sobre acero AISI 
H13 en función de la temperatura de inyección. 
 
 
Figura 3.40. Parámetro de red del (TiAI)N crecido sobre acero AISI H13 en función de la 
temperatura de inyección. 
 
 
Figura 3.41. Variación en la microdeformacion de la red cristalina  del (TiAI)N crecido sobre acero 




La curva de microdeformación en función de la temperatura de inyección no 
muestra una tendencia definida. El mayor valor de microdeformación se dio para la 
variación térmica número 6 correspondiente a la temperatura de 250 °C, con un 
valor de 0,076 ± 0,004. El menor valor registrado para la microdeformación se dio 
para le variación térmica numero 12 correspondiente a una temperatura de 300 
°C, y registro un valor de 0,026 ± 0,002. La microdeformación en los materiales 
cristalinos se produce por defectos en la red cristalina como fronteras de grano 
que aparecen por la competencia en la orientación preferencial de los diferentes 
planos cristalográficos, por ello los valores hallados para la microdeformación del 
material en este estudio térmico son mayores a los calculados para los cambios 
térmicos lineales, ya que la textura cristalográfica media registrada para el 
recubrimiento de (TiAI)N sometido a cambios térmicos lineales presento un valor 
medio de 0,646 ± 0,017, superior al valor medio de textura cristalográfica 
registrada para el (TiAI)N sometido a los cambios de temperatura 
correspondientes a la curva de simulación del ciclo de inyección y que 
registro un valor medio de 0,535 ± 0,003 lo que refleja un menor grado de 
orientación preferencial en esta muestra. 
 
La grafica 3.42 no muestra una tendencia clara en la variación del tamaño de 
cristalito en función de la temperatura del ciclo de inyección simulado. Los 
valores encontrados para este parámetro se encuentran dentro de los rangos 
reportados por autores como Braic y Santana entre otros [28,30]. El máximo valor 
para el tamaño de cristalito de 72,76 ±0,03 nm se registra para la variación térmica 
número 9, correspondiente a una temperatura de 500 °C. En este punto de 
temperatura de la curva de simulación del ciclo de inyección, la textura 
cristalográfica del (TiAI)N se mantuvo dentro del promedio, así mismo la 
microdeformación en este punto registro uno de los valores más bajos de los 
promedio, estos resultados corroboran la relación entre microdeformación del 
material, textura cristalográfica y tamaño de cristalito antes expuesta. 
 
La técnica de SPM en el modo de AFM permitió determinar el comportamiento 
